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第 1 章  序論  
 
1.1 ステンレス鋼の種類  
 
ステンレス鋼はその耐久性 , 耐熱性及びステンレス鋼特有の表面肌の美麗さが
消費者のニーズとマッチし, その用途は広がり, 生産量は増加している. Fig.1.1 に
世界のステンレス鋼生産量の年別推移を示す 1）. ステンレス鋼の生産量は 2008年
のリーマンショック以降の数年間を除いて増加している. 近年のインドや東南アジア
諸国の生活レベルの向上や, その成長速度が鈍化したとはいえ中国に内在する需
要を考えると, ステンレス鋼の使用量はさらに増え続けることが予測される .  
ステンレス鋼の種類は, その金属組織的特徴から次の 5 つに分類される. オース
テナイト系ステンレス鋼 , フェライト系ステンレス鋼 , マルテンサイト系ステンレス鋼 , 
オーステナイト相とフェライト相からなる 2 相ステンレス鋼 , オーステナイトを主相とし
て析出物による強化を行う析出硬化型ステンレス鋼である.  
このうちフェライト系ステンレス鋼は, 原料費の変動が大きい Ni をほとんど含有し
ないことから, 製造コスト並びに価格安定性に優れるため , 自動車や家電分野を中
心としてその使用量が大きく増加している . フェライト系ステンレス鋼には , C を
0.06％程度含有する鋼種（例えば SUS430）と C を 0.01％以下に低減して更に C
を Tiや Nb炭化物として析出させることで固溶 C を極力低減した高純フェライト系ス
テンレス鋼（例えば SUH409L や SUS430LX）が存在する.  
 
1.2 フェライト系ステンレス鋼の金属組織的特徴  
 
フェライト系ステンレス鋼の基本組成は Fe と Cr である. Fig.1.2 に Fe-Cr の 2 元
系状態図 2）を示す. Cr は Fe に添加されると, 約 7mass％まではオーステナイト形
成元素として作用するが , それ以上の添加はフェライト形成元素として作用し , ル
ープを作る。フェライト系ステンレス鋼は Cr を 10.5％以上添加しているため, Crはフ




























































は化学組成（特に Cr, C）によって変化し 3）, 例えば C を約 0.06mass％含有する
SUS430（17%Cr-0.06%C 鋼）では熱間圧延温度域（1200～1400K）において最
大 50%の相を含む＋の 2 相組織となる. 一方 , C 量が極めて少ない高純フェラ
イト系ステンレス鋼（17%Cr-極低炭素鋼 -Ti/Nb 添加）では固相の全温度域で相
は生成せず, 単相となる.  
フェライト系ステンレス鋼は , 金属組織全体が単相となる, いわゆる完全変態を
生じないため, 最終製品の金属組織が初期凝固組織の影響を強く受ける. 凝固組
織は鋳壁より生じたチル晶の一部が内部へ伸びた柱状晶を形成する特徴がある . 
この柱状晶は結晶粒径が数 mm～数十 mm と粗大であり, その成長方向が<001>
方向であることを特徴としている. この柱状晶粒は, その後の熱間圧延 , 熱延板焼
鈍工程の再結晶 , さらには冷間圧延後の焼鈍工程における再結晶により細粒化及
び結晶方位のランダム化が進む . 但し , 次の理由により再結晶による結晶粒の細
粒化・ランダム方位化の効果は, 変態によるそれに比べて効果が小さい.  
その理由は, 第一に再結晶の駆動力にある. 冶金現象における駆動力は, 大き
い方から順に, 析出＞変態＞再結晶＞粒成長となる 4）. 再結晶は変態に比べて駆
動力が小さく, すなわち細粒化の効果が小さい . 第二に形成した柱状晶粒の性質
の問題である . 前述のごとく , 柱状晶粒は結晶粒径が大きく , その成長方位が＜
001＞である. 再結晶の核生成は, 結晶粒内の不均一変形部（せん断帯，遷移帯
等），介在物周囲や結晶粒界近傍で生じる．また, 再結晶速度は結晶粒径の影響
を受けることが知られている 5）. 柱状晶粒は粗大であるため, 結晶粒界面積が小さ
く , 再結晶核生成場所が少ない . また，上記の柱状晶は圧延加工すると
{001}<110>集合組織が発達しやすい．板面に{001}方位を有する結晶粒は再結
晶の進行が遅く, 特に圧延方向が<011>の場合に遅延することが知られている 6,7）. 
以上のように, 駆動力 , さらには柱状晶粒の特徴から考えて再結晶による細粒化の
効果は変態ほど大きくない.  
高純フェライト系ステンレス鋼の代表的な製造工程及び金属組織を Fig.1.3 に示
す. 凝固時に生成する柱状晶は , 粗熱延後に未再結晶のままで残存する場合が








Fig.1.3 Schematic illustration of processing lines and change of  















数十 μm～数百 μm の結晶粒径になるが, 板厚中心部は表層部に比べて比較的
再結晶粒が大きい. これは熱間圧延時に表層部近傍では鋼板とロールとの摩擦に
よってせん断的なひずみが付加されるのに対し , 板厚中心部ではそのようなひずみ
は加わらないためである. さらに冷間圧延後の焼鈍により , 等軸的な再結晶組織が
得られるが, この時点で完全変態の生じる普通鋼と比べて結晶粒径が大きい .  
 




化が困難である. このためフェライト系ステンレス鋼には , 成形加工後にリジング（も
しくはローピング）や肌荒れ（オレンジピール）という表面欠陥が生じやすい . 成形後
に生じたリジング及び肌荒れの一例を Fig.1.4 に示す. リジング（Fig.1.4(a)）は圧
延方向に平行に引張変形を受けた時に生じる表面凹凸であり , 凹凸が圧延方向に
連なっていることを特徴とする . 一方 , 肌荒れ（Fig.1.4(b)）は変形後に表面に生じ
る凹凸であり, 一般的に方向性を持たない. いずれも表面の美麗さを損ねる欠陥で
あるため, 成形加工後の表面研磨工程の負荷増大を招く . 以下に , リジング及び
肌荒れに関するこれまでの知見をまとめる.  
 
1.3.1 リジングに関する知見  
 
リジングは, フェライト系ステンレス鋼以外にも 3%Si 鋼 8), アルミニウム合金 9) 及
び Ti 合金 10)等の完全変態が生じない金属材料において生じることが知られている. 
また完全変態が生じる極低炭素 Ti 添加鋼板 11)においても, フェライト域で熱間圧
延した場合に比較的結晶粒径が大きくなるために生じる.  
 


















リジングの発生機構については古くからいくつかの説が提案されている . 従来 , 
鋼中の炭化物の分布形態がフェライト相の変形挙動の不均一性に影響を与えるこ
とが原因と考えられてきた 12-14). しかし , 炭化物が微細なフェライト系ステンレス鋼
や極めて少ない高純度フェライト系ステンレス鋼においてもリジングが発生することか
ら, 現在は特定の結晶方位を持つ粒あるいは結晶粒の集団（コロニー）の塑性変形
挙動がリジング発生の原因と考えられている . リジングの成因となる変形挙動として , 
次の 3 つの説が知られている.  
 




際の r 値が低い{100}<011>粒と r 値が高い{111}<011>粒が隣接する場合に , 
Fig.1.5(a)に示すように結晶粒毎の塑性異方性によって凹凸が生じるため , これを
リジングの原因と考えた. この機構によれば結晶方位と表面凹凸の形成を説明する
ことが可能であるが , 変形後に板厚の厚い部位と薄い部位が生じることになる . 実
際の変形後の板厚が部位ごとに異なり 17）, その発生機構として Chao の説 15,16)を
指示する報告はあるが, 一般的にはリジングは板厚変化がほとんど無いうねり 18-21）
であるため, 本機構を用いて大半のリジング現象を説明することはできない.  
 
 (b) 特定方位のせん断ひずみ説  
武智ら 18)は, 板厚の表面と裏面の凹凸が逆であること, すなわち板厚がほとんど
変化していないことから, 特定方位のせん断ひずみ説を提案した . すなわち圧延方
向に<011>方向を持つ結晶粒では, {111}<011>と{211}<011>のせん断成分が正
負逆符号になることから Fig.1.5(b)に示すような変形が生じて凹凸を発生すると考
えた . 本機構によれば , 表面の凹部が裏面の凸部に対応し , リジングの形態を説
明可能である. ただし, 一般的に圧延方向に<011>方位が発達した再結晶集合組
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Fig.1.5 Schematical figures showing the mechanisms of occurring ridging.   













鋼種あるいは製造条件への適用にとどまると考えられる .  
 
 (c) 特定方位の buckling 説  
Wright19,20)は, 鋼中に{100}<011>方位を有する展伸した結晶粒が存在したと
きに , 他方位（特に {111}<112>方位粒）との塑性ひずみ比差により , 幅方向の圧
縮応力を生じてその領域に buckling が生じてリジングが発生するという考えを報告  
している（Fig.1.5(c)）. 本機構と類似の機構として{100}<011>のコロニーに曲げモ
ーメントがはたらくことをリジングの原因とする考えもある 23,24). このような特定方位の
領域において Buckling が働くと考えれば, 板表面の凹部が板裏面の凸部に対応




結晶塑性モデル 28-31)を活用してリジングの形態を予測する技術も検討されている.  
 

















る手法 33）や, 電磁撹拌によって溶鋼に流動を与える方法 34）, 不均質核生成のた
めの接種剤を利用する手法等が存在する.  
特に溶鋼中に存在する介在物からの不均質核生成を利用してフェライト系ステン
レス鋼の凝固組織を等軸晶化する取り組みは , 多く検討されている . 伊藤ら 35,36）
及び Bramfitt37）は , 凝固組織に及ぼす種々の介在物の影響を調査し , 等軸晶
化には TiN による不均質核生成が有効であることを明らかにした. また小関ら 38）は
溶接すず急冷試験を行って凝固途中の TiN の周囲にデンドライトが生成しているこ
とを確認し, TiN が実際に凝固核として作用していること, さらには TiN の生成領域




作用を確認している. Mg を活用する場合 , Mg 以外の酸化物形成元素（Ti,Al）が
組織形成に重要な影響を与えていると考えられるが , これら元素の影響は明確にな
っていない. 凝固組織微細化技術を実際の製造プロセスに活用するためには , Mg
の役割の把握に加えて Ti, Al 量を系統的に変化させて, それらの酸化還元反応を
通じて形成される不均質核と凝固組織の関係を明らかにすることが必要である.  
 







に関しては多くの検討がされてきた 41-50). 加工温度 , 圧下率等の加工条件の影響
12 
 
に加えて, 熱間圧延温度はの 2 相域となるため, 相率の影響が調査されている．
その結果，相への変態が熱間圧延時の再結晶と競合すると , フェライト相の再結
晶が著しく遅延することが報告されている 41,43-47,49). したがって，C を含有する




レス鋼の熱間再結晶挙動に関する報告について述べる. Ti や Nb を含有しない極
低炭素系ステンレス鋼においては , 熱間再結晶における活性化エネルギーの調査
51), 加工組織及び再結晶挙動調査 52,53)が行われている. また Ti や Nb を含有し
て固溶炭素及び窒素を固定した高純度フェライト系ステンレス鋼については , 高速
熱間圧延時の組織変化 54), 再結晶速度に及ぼす熱間圧延条件の影響 55,56)が検
討されている. 藤村ら 57,58)は, 再結晶速度に及ぼす Ti 及び Nb 添加量の影響を
調査し, これら元素の添加によって再結晶速度は著しく遅延すること, 特に Nb 添
加によって再結晶速度が大きく遅延することを明らかにしている. 以上のように再結
晶速度は熱間圧延時の変態や Ti 及び Nb の添加によって変化することが明らか
にされている. これらの鋼種は, 実際には熱間圧延後に再結晶焼鈍を行うプロセス
で製造されている. 熱間圧延中に再結晶を完了させることが出来れば , その後の再
結晶焼鈍工程は不要になり, 製造コストの大幅な低減を図れることが予測される．し
かし, 熱間圧延中に完全再結晶組織を得るための取り組みは , これまでほとんど検
討されていなかった.  
 熱間圧延工程における再結晶促進を考える場合 , γ 変態が生じない高純フェライ
ト系ステンレス鋼が有利と考えられる. また Nb 添加は再結晶の遅延効果が大きい
44,45）ため, Ti添加高純フェライト系ステンレス鋼が最も再結晶が進みやすいと考えら
れる. 但し, 数種の Ti 系析出物の析出挙動を考慮する必要がある . 再結晶は微
細析出物のピン止めにより遅延することが知られており 59,60), Ti 系鋼種において微
細析出物の析出を抑制することが再結晶促進のポイントになると考えられる . 再結
晶に影響を及ぼす析出物としては, Ti 炭化物や Ti 炭硫化物（Ti4C2S2）61-64), リン
13 
 
化物（FeTiP）65-69)が考えられる. これらは Cr を含有しない普通鋼においてはその
析出挙動や再結晶への影響などが広く研究されているが , フェライト系ステンレス鋼
への影響は明らかにされていない. これら Ti 系析出物が再結晶挙動に及ぼす影響
を把握できれば , 熱間再結晶を促進することができ , リジング性を向上させる可能
性がある.  
 
(c) 硬質相を活用した結晶方位制御  
 リジング性を向上させる技術として鋼中に第 2 相を存在させて圧延する手法が検
討されてきた. 前述のごとく SUS430 は熱間圧延温度域においての 2 相組織と
なる. 熱間圧延中の相の相率に及ぼす種々の添加元素の影響は Tricot ら 70)によ
り検討されており , 各元素の添加量を [mass%]とすると , オーステナイトポテンシャ




ける硬質相の活用である. 熱間圧延温度では α 相に比べて相が硬質であり, 相
周囲の α 相に不均一なひずみが導入されるため, 相の割合が高いほどリジング性
が良好となることが報告されている 71). 二つ目は冷間圧延時に硬質相を活用する
技術である. フェライト系ステンレス鋼は Cr を多量に含んでいるために→変態が
遅く, 熱間圧延後の巻取り温度が約 500℃以下の場合には熱間圧延時の相はマ
ルテンサイト組織となる. このマルテンサイトを含む鋼板を冷間圧延することでリジン
グ性が向上する 72-82). マルテンサイトはフェライト母相に比べて硬質であるため , 冷
間圧延及びその後の焼鈍時に硬質相 (マルテンサイト)の周囲に生じる不均一組織
の形成が原因と考えられている . しかしながら，リジング性を向上するには, 硬質相
が母相に比べてどの程度硬いことが必要であるかについては明確にされていない . 
SUS430における硬質相はマルテンサイトであるが, その硬度は C量や熱処理条件





以上のように耐リジング性の改善を目的として , 凝固組織の微細等軸晶化 , 熱
間圧延時の再結晶促進による結晶方位のランダム化 , 硬質相活用による不均一ひ
ずみの導入が検討されてきた . しかし , 実機プロセスへの適用性や金属組織形成
機構が, 十分に検討されたとは言いがたく, 残された課題が多い.  
 
1.3.2 肌荒れに関する知見  
 
肌荒れはリジングと同様に, 多くの金属材料で生じる表面欠陥である. ステンレス
鋼 83,84）, アルミニウム 85）, チタン 86）等の金属材料で肌荒れの発生が報告されてい
る. 肌荒れは製品板の結晶粒径が粗大な場合に発生するため, 結晶粒径を細かく
することで肌荒れ性の改善が図られてきた . 一般的には結晶粒度番号 GSN
（Grain Size Number）を 6番以上，言い換えると結晶粒径を約 60μm以下にする
必要がある 87,88）とされているが, 最近では表面品質の要求が厳格な用途が増えて
いるため , さらに結晶粒径を細かくする場合が多い . フェライト系ステンレス鋼は前
述のごとく完全変態が生じないため , 完全変態を有する鋼種に比べて結晶粒径を
細かくすることが難しい. 一方で，{554}<225>集合組織が著しく発達した Ti 添加
高純フェライト系ステンレス鋼においては“肌荒れ状リジング”と呼ばれる表面欠陥が
認められることが松尾 89）によって報告されている.  
肌荒れは結晶粒径だけでなく, 成形時の変形経路 90-92）, 結晶回転量 93,94), 隣
接粒間の結晶方位差 95）等の影響を受けることが明らかにされている. フェライト系ス
テンレス鋼の場合 , 結晶粒径の制御に加えて , 成形方法や結晶方位制御を考慮
して肌荒れを抑制することが求められる . しかし, 肌荒れに及ぼす結晶方位の影響
は必ずしも明確でない. 特に前述の Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼に特有の
肌荒れ（リジング）89）は, その発生機構が必ずしも解明されておらず, 機構解明 , さ
らには抑制方法の提案が求められている.  
 
1.4 本研究の狙いと構成  
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 フェライト系ステンレス鋼は, Cr を 10.5％以上含有しており, このために優れた耐
食性 , 耐酸化性 , 耐熱性等を具備することが出来る鋼種である . その用途は , 家
電 , 建材 , 自動車 , 産業機器等多くの分野に広がっており , 今や我々の生活に欠
かせない鋼となっている . その特性は , 化学組成でほぼ決まることから , ステンレス
鋼の規格は化学成分と最低限の機械的特性 , 硬度等で規定されている. 一方 , リ
ジングや肌荒れ等の表面欠陥は製造条件の影響を強く受けるため , 化学成分を大
きく変化することなく, 製造プロセスの中における金属組織制御 , いわゆる“プロセス
メタラジー”を駆使して素材を作りこむことが重要となる . 特に多量の Cr 添加により
完全変態が無いため , 変態以外の冶金現象でいかにして金属組織の微細化を行
うかが重要となる . すなわち，再結晶をどのように活用するかがポイントとなる . 上記
の観点に立ち , 本研究では , プロセスメタラジーによるリジング特性の更なる向上 , 
肌荒れの発生機構の解明並びに特性向上を目的として , 金属組織を制御する検
討を行った.  
本研究における各章の構成を Fig.1.6 に示す. 各章の検討内容及び概要につ
いて以下に示す.  
 
第 1 章では, まずフェライト系ステンレス鋼の種類及びその金属組織的特徴を述
べた. さらにフェライト系ステンレス鋼に生じる代表的な表面欠陥である“リジング”と
“肌荒れ”について, その形態 , 発生原因及び対策に関するこれまでの知見を整理
した. その上で本研究の目的 , 本論文の構成について記述した.  
 
 第 2 章では, リジング性の改善を目的に凝固組織の微細等軸晶化を図るための
検討を実施した. 溶鋼中のMg系介在物を TiNの生成核として活用し, さらに TiN
からフェライト核を不均質核生成させると言う段階的不均質核生成技術を用いて , 
凝固組織の等軸晶化が達成できることを示した . また溶融すず急冷試験により凝固
組織を凍結し, FIB-TEM 法により Mg 系介在物を核にした TiN がフェライトの凝固










































 第 3 章では, 再結晶を熱間圧延工程において促進する技術の検討を行った . 
すなわち，Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼の熱間圧延後の巻取り工程での再
結晶を促進するための金属組織制御法を検討した . 該鋼種では再結晶の進行を
抑制する析出物が 2 種類（Ti4C2S2, FeTiP）存在することを示した. 再結晶を促進
するには, 熱間圧延前の加熱温度を低温にすることで Ti4C2S2 をあらかじめ粗大に
析出させること, 巻取り温度の高温化により FeTiP の析出温度以上で巻き取る, も
しくは P 低減により FeTiP の析出温度を低温長時間側へ移行させて巻取り処理を
することが有効であることを示した. 
 
第 4 章では, 冷間圧延前に存在する硬質相がリジング性を向上させることから , 
SUS430 を用いて鋼中に硬質相が存在するときの冷間圧延 , 熱処理過程における





第 5 章では, フェライト系ステンレス鋼に生じる肌荒れと結晶方位（集合組織）の
関係を検討した. 成形用サンプルの採取方向によって肌荒れの程度が異なることを
明らかにし, その原因が変形時の結晶回転方向の差異に起因すると推察した.  
 




証結果より, 第 5 章で仮定した変形モデルが正しいことが裏付けられた.  
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第 2 章  フェライト系ステンレス鋼の等軸晶生成に及ぼすマグネシウム
添加の影響  
 




すると美観を損ね, さらにそれを改善するための研磨工程が必要になる . リジング




り返しによる再結晶の活用であるが , マクロ組織の微細化や等軸晶化が図れれば , 
再結晶が促進されてリジング特性の大幅な改善が期待できる 3).  
マクロ組織を微細化または等軸晶化する方法 4～6)としては, ①低温鋳造  ②電
磁撹拌の活用  ③接種剤の利用などが挙げられるが , 高純フェライト系ステンレス
鋼では十分な効果は得られていない . これまで, 接種核としてはフェライトとの結
晶格子整合性が良好な TiN が活用されてきた 6～8). Koseki ら 8）は, Sn 急冷実
験により TiN を核にフェライトが生成する様子を観察している. また, 平衡計算に
より求めた液相線温度での TiN 晶出と等軸晶生成の領域がほぼ一致することを
示し, 組成的過冷域における不均質核生成を解析している. さらに, 溶鋼中に均
一分散したスピネル（Al2MgO4）を核生成サイトとして TiN を晶出させることで微細
等軸晶化を促進させる方法も報告されている 9). その理由はスピネル酸化物と
TiN の結晶格子整合性が良いためと推察しているが , 格子整合性自体は観察さ
れておらず, 等軸晶生成に関する解析もなされていない . また, 炭素鋼では Mg
添加による等軸晶化の促進も報告されており 10), TiN に比べて効果は小さいが , 
MgO またはスピネルもフェライトの不均質核生成サイトになると考えられている . 一
方 , 16Cr 鋼への Mg および Ti 添加では, 表層部の柱状晶が微細になるが, 成
24 
 
分的に組成的過冷が小さく, 等軸晶化は得られにくいという知見もある 11）. 本研
究では高純フェライト系ステンレス鋼のマクロ組織微細化 , 特に等軸晶化を目的と
して, 11mass%Cr 鋼における Mg および Ti 添加の影響を調査し , 等軸晶化に
関する興味深い知見が得られたので報告する.  
 
2.2. 実験方法  
 
2.2.1 溶解試験  
 
本研究で使用したサンプルの化学組成を Table 2.1 に示す. 試験材は 11％
Cr-0.006％N 鋼を基本成分とし, Ti を 6 水準変化させたものとそれぞれに Mg を
添加したもの, さらに Al を 6 水準変化させたものがあり, 計 18 種類である. Ti 濃
度を広い範囲で変更しているが, Thermo－Calc12)により本成分系（Ti, N 以外
は No.1 の成分で固定）における TiN 生成を液相線温度で計算すると, No.5, 6, 
11, 12 は液相線温度以上で TiN が生成する. 液相線温度での TiN 晶出曲線
以上の[Ti]-[N]濃度の関係をもつ成分系において , 顕著な等軸晶化が得られる
という知見があり 8）, No.5, 6, 11, 12 はそのような条件を満足するといえる. サンプ
ルはいずれも 50 ㎏真空誘導溶解炉で鋳造したインゴットから採集した . No.1～13
では, 溶解初期の脱酸時のみに Al を添加し, Ti 添加後に狙い温度 1600℃（過
熱度は約 90℃に設定）±20℃の範囲で調整できたら, 出湯した. No.14～18 では
出湯前に Al,Ti の順に添加した. なお, Mg は鋳型内に置き, 溶湯を注ぐ方法で
添加した.  
得られたインゴットについては , 長手方向中心位置においてマクロ組織を調査
し, 等軸晶率および結晶粒径の測定を行った . また, EPMA を用いて Ti 系介在
物の分布を調査した. EPMA 測定は 500μm×500μm の範囲において 1μm ピッ
チで測定し, Ti の強度が平均値＋5σ 以上の場合に Ti 系介在物が存在するとし
た. さらに, No.10 の鋼塊を用いて, 選択的定電位電解エッチング法により析出









Table 2.1 Chemical composition of ferritic stainless steels .
Table 1. Chemical composition of ferritic stainless steels.
C Si Mn P S Cr Ti Al Mg T.O N
1 0.0057 0.40 0.40 0.021 0.007 11.0 0.012 0.010 - 0.0042 0.0060
2 0.0056 0.40 0.40 0.020 0.006 11.0 0.051 0.010 - 0.0036 0.0059
3 0.0058 0.40 0.40 0.021 0.006 11.0 0.100 0.010 - 0.0033 0.0058
4 0.0056 0.40 0.40 0.021 0.006 11.0 0.200 0.011 - 0.0033 0.0060
5 0.0051 0.40 0.40 0.020 0.006 11.0 0.396 0.013 - 0.0029 0.0057
6 0.0054 0.40 0.40 0.021 0.006 11.0 0.583 0.013 - 0.0025 0.0060
7 0.0053 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.013 0.005 0.0009 0.0036 0.0055
8 0.0053 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.051 0.005 0.0006 0.0036 0.0056
9 0.0052 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.097 0.007 0.0005 0.0036 0.0056
10 0.0048 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.186 0.010 0.0008 0.0034 0.0056
11 0.0053 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.361 0.015 0.0014 0.0034 0.0056
12 0.0055 0.40 0.41 0.020 0.006 10.9 0.520 0.020 0.0015 0.0034 0.0056
13 0.0049 0.41 0.41 0.021 0.006 11.0 0.190 0.012 0.0008 0.0027 0.0056
14 0.0046 0.41 0.41 0.021 0.006 11.1 0.200 0.018 0.0009 0.0027 0.0058
15 0.0046 0.41 0.41 0.021 0.006 11.1 0.200 0.036 0.0012 0.0023 0.0058
16 0.0045 0.41 0.40 0.021 0.006 11.0 0.190 0.055 0.0012 0.0022 0.0060
17 0.0052 0.41 0.41 0.021 0.006 11.1 0.200 0.075 0.0023 0.0019 0.0059




2.2.2 Sn 急冷実験  
 
11％Cr-0.2％Ti-0.006％N鋼およびMg を添加した 2種類（No.4，10）におい
て, 溶融 Sn による急冷試験 8）を実施した. TIG 溶接中（条件：150A-12V-10 ㎝
/min）に約 300℃の溶融 Sn をかけて組織を凍結させ, 光学顕微鏡による溶融凝
固部の組織観察と SEM による組織および介在物の観察を行った. また, 等軸デ
ンドライトの中心に観察された介在物を FIB 法により切断および薄膜化し, TEM
および EDX を用いて介在物の組成および構造を詳細に分析した.  
 
2.3. 実験結果  
 
2.3.1 マクロ組織に及ぼす Ti,Mg の影響  
 
Fig.2.1 に実験で得られたインゴットのマクロ組織写真を示す . Ti 量が多いほど
等軸晶率が増加する. また, 同一 Ti 量で比較すると, Mg 添加材は Mg 無添加
材に比べて等軸晶率が高い. Fig.2.2 に等軸晶率と Ti 量の関係を示す. 前述の
ように, Mg 添加材は Mg 無添加材に比べて等軸晶率が高く, 等軸晶率 60%に
達するために必要な Ti 量は, Mg 添加材：約 0.1%, Mg 無添加材：約 0.4%であ
り, Mg 添加により 1/4 程度になる. さらに, No.11，12 のように Ti 添加量が多く, 
Mg も添加した場合にはほぼ 100％の完全等軸晶化が得られる. Fig.2.3 に柱状
晶幅と Ti 量の関係を示す. 鋳片表層 10 ㎜位置の柱状晶幅は Ti 量が増加する
ほど小さくなり, さらに Mg 添加材の柱状晶幅が小さい傾向にある . また, Fig.2.4
に示すように鋳片表層 30㎜位置の等軸晶粒径も Ti量の増加に伴って小さくなり, 
特に Mg 添加材で微細になる.  
Fig.2.5 に EPMA を用いて Ti 系介在物の分布を測定した結果を示す. Mg 添
加材（No.11, 115 個 /㎜ 2）では無添加材（No.5, 80 個 /㎜ 2）に比べて, Ti 系介在
物の分布密度が 1.5 倍程度大きくなる. Fig.2.6 に Mg 添加した No.11 における










Fig.2.1 Macrostructures of 50 ㎏  ingots in ferritic stainleess steels.  
No.2 (0.05%Ti) No.4 (0.200%Ti) No.5 (0.396%Ti)
No.8 (0.051%Ti-0.0006%Mg) No.10 (0.186%Ti-0.0008%Mg) No.11 (0.361%Ti-0.0014%Mg)
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Fig.2.5 Distribution of TiN inclusions in cast ingots. 
















ピネルの周囲に TiN が晶出したと考えられる.  
Fig.2.7 にマクロ組織に及ぼす Al 濃度の影響を示すが, Al 濃度が低い場合
（No.13）には粒径 1㎜程度の微細な等軸晶が生成しており, 等軸晶は約 80％で
ある. Al 濃度が増加すると, 等軸晶粒径が大きくなり, 等軸晶率が低下する傾向




2.3.2 Sn 急冷組織に及ぼす Mg 添加の影響  
 
Fig.2.8 に Sn 急冷部の組織を Mg 添加材（No.10）および無添加材（No.4）で
比較して示す. Mg 添加材では, クエンチ界面近傍の溶融部に微細粒が生成して
いる. Fig.2.9 に等軸デンドライトの SEM 組織写真を示す. デンドライトのサイズは
約 20μmであり, 中央部に介在物が観察される. Fig.2.10にデンドライト中央部の
介在物に関する FIB-TEM解析結果を示す. 介在物は中央に不定形のMgOが
存在し, 周囲には楕円形 Mg2TiO4, さらにその周りには八角形に近い Al2MgO4
が存在する. また, Al2MgO4の平滑面の一部に TiNが晶出しているが, TiNの厚
みは約 20nm と薄い . また , MgO と Mg2TiO4 間は明確な方位関係がなく , 
Mg2TiO4//Al2MgO4 と Al2MgO4//TiN は整合性が良好であった. なお, TiN とフ
ェライトの整合性は認められなかった.  
 
2.4. 考察  
 






















































0.19%, 0.36％Ti-0.006％N の 2 種類とし, 温度勾配はブルーム連鋳の伝熱解
析における表層部および中間部の値を参考にして , 100K/㎝および 10K/㎝と仮
定した.  
   ＝             
                          （2.1） 
ここで,    は液相線温度 ,      は速度依存性を考慮した液相線勾配 ,     
 は界面
濃度 ,    は Gibbs-Thomson 係数（2.8×10 -7Km）, R は先端曲率半径 , V は成
長速度 , μ は動力学係数 , G は温度勾配 , D は液相内拡散定数である. （2.1）式
の第二項は溶質過冷 , 第三項および第四項は曲率過冷および動力学効果によ
る界面過冷で, 最終項は Burden-Hunt が提案したセル過冷 17)であり, 低速側
では支配的になる . （2.1）式の計算に用いたパラメータを Table.2.2 に示す
12,18-20）. 液相線温度 , 液相線勾配 , 分配係数は Thermo-Calc12)による平衡計
算より算出した. なお, 熱力学データベースについては, Fe-DATA ver.618)を用
いた. また, 液相中の N 拡散は C と同様と仮定し, C 拡散係数の値を採用した. 
 Fig.2.11 および Fig.2.12 に示すように, 高純フェライト系ステンレス鋼ではデン
ドライト先端過冷度が小さいことが特徴である. 高濃度の Crの分配係数は 1 に近
いこと, また高純フェライト系ステンレス鋼では分配係数の小さい C や N 濃度が低
いことから , 溶質過冷が少ないためである . 初期凝固を想定した凝固速度
2×10-3m/s ではデンドライト先端過冷度が約 3～4K であり, Ti 濃度が高い場合
（Fig.2.12）には約 1K ほど過冷度が大きい.  
デンドライト前方の組成的過冷域における等軸晶生成は Hunt モデル 21)や
GTK（Gäumann-Trivedi-Kurz）モデル 22)により扱うことができる. 本研究では, 
GTK のモデルと同様にデンドライト成長を扱い, 等軸晶生成の可能性を検討した. 
ここでは, No.11（Ti＝0.36％）における全面等軸晶化と No.10（Ti＝0.19%）にお
ける大幅な等軸晶促進を解析の対象とし, 温度勾配と成長速度が各々100K/㎝
および 2㎜/s と 10K/㎝および 0.2㎜/sで計算を行っている. Fig.2.13および 2.14
にデンドライト前方における局所的な温度分布を示す . ここで, 液相線温度分布






























































Fig.2.13 Equiribrium liquidus and local temperature profile ahead of a  











Fig.2.14 Equiribrium liquidus and local temperature profile ahead of a 




ト先端まで積算することにより見積ることができる. 過冷度は GTK モデルのように, 
溶質過冷と曲率過冷 , 動力学効果の和として求めた . 等軸晶粒径 re は次式で
表わされる  21, 22).  
      




                              （2.2） 
ここで, z は組成過冷域の長さである. Ve(z)は局所的な成分における過冷度と成
長速度の関係から計算した. 等軸晶を球状と仮定すると, 拡張体積率は（2.3）式
のようになり, 実際の等軸晶体積率は Avramiの式を適用して, （2.4）式で表わさ
れる.  
            
                            （2.3） 
                                              （2.4） 
ここで N0は単位体積当たりの不均一核生成サイト数である 21,22). 等軸晶帯が得
られるときの体積率は GTK モデルと同様に 0.5 とし, δ-フェライトの核生成に必要
な過冷度は 1.0K と仮定した. Table 2.3 に δ 相と各種介在物の結晶格子整合度
を示す 7,10,23）. Al2O3は整合度が小さいのに対して, スピネルや TiN の整合度は
大きい. TiN による δ-フェライト核生成の臨界過冷度は, Bramfitt の実験では
1.8K である 7）. しかし, Koseki ら 8）は TiN によるフェライト系ステンレス鋼の等軸
晶化と溶質過冷の関係を解析し, 0.8K 以上で等軸晶化が起こるとし, 1.0K 以上
では高い等軸晶率を得ている. また, フェライト系ステンレス鋼においては, Cr を
含有することにより Fe に比べて格子定数が大きくなるため 24）, TiN と Fe-11％Cr
の格子不整合度は Bramfitt の実験より小さくなると考えられる. 従って, Cr 含有
鋼では TiN による δ-フェライトの臨界過冷度が Bramfitt の実験結果より小さい
値である可能性があり, ここでは 1.0K とした. なお, Bramfitt の解析 7）をもとにス
ピネルによる臨界過冷度を推定すると 0.14K となるが, スピネルの核生成作用が
大きくない可能性が高く 10,11）, Fig.2.14 のような小さな過冷度では等軸晶化が困
難と推定し, 今回は前述の値を採用している.  
 TiN による δ-フェライトの臨界過冷度を 1.0K とすると, Fig.2.13,2.14 のいずれ
の場合も組成的過冷が臨界過冷度より大きく , 等軸晶生成が可能になる. そこで






















ドライト先端における等軸晶の体積率を計算すると, Fig.2.15 のようになる. Ti＝
0.19％の場合（Fig.2.14 に対応）, 等軸晶化（等軸晶の体積率が 0.5 以上）には
約 2500 個 /cm3（約 2.5 個 /mm3）の核生成サイトが必要と考えられる. また, Ti＝
0.36％の場合（Fig.2.13 に対応）, 温度勾配が大きい条件のため, 等軸晶化に
は約 68000個 /cm3（約 68個 /mm3）の核生成サイトが必要になる. 球状介在物の
単位体積当りの個数 Nv は単位面積当りの個数 Ns と平均粒径 d より Nv＝Ns/d
と表わされる. 今回得られたインゴットにおける TiN の個数分布は 100 個 /㎜ 2程
度であったことを考えると, TiN の生成時期を定量化することは難しいが, 十分な
核生成サイト数が存在したと予想される. また TiNのサイズは約 1μm（Fig.2.6）で
あり, 不均質核として十分なサイズを有していたと考えられる .  
次に凝固組織における等軸晶粒径が数 mm であり, 前述の核生成サイト数（数
十個 /mm3）と両者でオーダーが大きく異なる原因を考える . 本供試鋼は凝固して
室温に至るまで, ほぼフェライト単相であること , また不純物が極めて少ないことか
ら , 結晶粒成長が他のフェライト鋼に比べて速い , 特に凝固直後の高温域





考えられる. Fig.2.1 の No.10 及び No.11 のマクロ組織において鋼塊端部に比べ
て冷却速度が遅い鋼塊中央部において, 等軸晶粒径が大きいことは上記推察の
ような粒成長の寄与を示唆している.  
また本実験では過熱度が高く, 等軸晶化には不利であるが , 組成的過冷が比
較的大きいため, 不均質核生成サイトが充分にあれば, 等軸晶化は可能と考えら

















2.4.2 等軸晶生成に及ぼす Mg の役割  
 
Mg 添加有無に関わらず, Ti 量が多いほど等軸晶化が促進し, Mg 添加をして
も Ti 量が 0.05％以下の場合は等軸晶組織が得られない. また Sn 急冷試験でも
デンドライトの中心には Mg 系介在物上に TiN が晶出していることから, TiN が凝
固時の接種核になっていると考えられる. 液相線温度における TiN の晶出有無と
等軸晶化は相関があると考えられるので 7）, [Ti][N]溶解度積と凝固組織の関係
を評価した. Fig.2.16 に液相線温度における[Ti][N]溶解度積と 50％以上の等
軸晶化の関係を示す. Mg 無添加材では TiN の晶出限界と等軸晶化が対応して
いるが, Mg 添加では[Ti][N]溶解度積以下でも等軸晶化している . したがって, 
Mg 無添加の場合は等軸晶化が平衡計算から推察できるが , Mg 添加時の等軸
晶化は TiN の平衡計算や前節の組成的過冷モデルによる等軸晶解析だけでは
説明できず, Mg 添加により TiN の晶出機構が変化した可能性が考えられる.  
前述のように, スピネルによる不均質核生成作用は大きくないと考えられること , 
Mg 添加により介在物密度が大幅に増大しないこと, Al 濃度の影響があることによ
り, Mg 添加とスピネル生成による不均質核生成以外の要因を検討した .  
まず, 溶解度積以下で TiNが生成することについて考えてみる. Fig.2.14 に対応
するデンドライト前方における Ti濃度分布を Fig.2.17に示す. デンドライト界面近
傍の溶質濃化域でも Ti 量は約 0.21％と, 平衡計算で TiN が生成するのに必要
な Ti 量（0.30％）に達していない. また Ti の活量に及ぼす影響を考えた場合 , 
Mg は Ti の活量を下げる元素であり 25）, Mg 添加による TiN 生成促進も考えにく
い.  
Fig.2.10 で示したように複層構造の介在物が観察されたこと, また Fig.2.7 に
おいて Al 濃度が低い場合に等軸晶化が促進されたことにより , 脱酸反応が TiN
生成に寄与した可能性を次に考えてみる.  
Fig.2.18 に Mg 添加前の酸化物組成に及ぼす Al および Ti 濃度の影響を計
算熱力学的な手法 26,27)により評価した結果を示す . 成分は 11％Cr-0.006％





































































































算にはセルモデル 28)を用い, 固相としては純粋な酸化物と 20 種以上の複合酸
化物を同時に考慮した. 介在物と溶鋼の平衡計算では系の自由エネルギーの最
小状態を求めた. Ti 濃度が低い場合や Al 濃度が高い場合には, 介在物組成が
（Ti2O3）から（Al2O3）に変化することが分かる. [Ti][N]の溶解度積が同等で Al添
加量を変化させた実験結果（Fig.2.7）と Fig.2.18 より, Mg 添加前の介在物組成
が（Ti2O3）の場合（No.13）は等軸晶が生成し , （Al2O3）の場合（No.15～18）は
柱状晶組織であることが分かる. これらの結果から, Al 濃度が低い場合には脱酸
生成物として Ti2O3 が生成するが, Mg 添加により Ti2O3が還元されて Al2MgO4
が生成し, さらに局所的に濃化した Ti により Al2MgO4上に TiN が生成すること
が考えられる. すなわち, 本実験において Al 濃度が低い場合には次のような反
応が起こった可能性がある.  
4Ti2O3＋3Mg＋6Al → 3 Al2MgO4＋8Ti           （2.5） 
Ti＋N → TiN                                 （2.6） 
本実験では, 低温の鋳型内で Mg を添加したので, このような反応が起こりや
すく, TiN を含む介在物が微細に分散されることで等軸晶化の促進が図られた可
能性がある. Fig.2.10 に示したように Mg 添加材で凝固初期にデンドライト中央部
に TiN が存在すること, また TiN と Al2MgO4間の格子整合度が良好であったこ
とは, 脱酸により生成した Al2MgO4が TiN の晶出を促進したことを示唆している. 
また, Fig.2.10 において Al2MgO4の内層部に Mg2TiO4が存在することも Mg 添
加前の Ti 酸化物の重要性を意味するといえる.  
等軸晶粒径は, 等軸晶個数の逆数と相関があると考えられる. すなわち, 凝固核
が多ければ, 等軸晶粒径は細かくなる. Ti 量が増加するほど, 等軸晶粒径が細
かくなるのは, 晶出する TiN の数が増加するためと考えられる. また, Mg 添加の
場合に等軸晶粒径が細かいのは, Mg 系介在物が生成して, TiN の生成核として
働くためと考えられる. 同一 Ti 量で比較したときに Mg 無添加に比べて, Fig.2.5
のように TiN 分布密度が高く, 大きな効果が得られると考えられる.  
最後に, Mg により TiN の生成が促進される機構について Fujimura ら 7)の結
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しながら, スピネルおよび TiN の生成過程においては違いがある . 彼らは「液相
Al-Mg-Ti酸化物が均質核生成し, その後の相分離によりスピネルと Ti酸化物が
晶出する」としているのに対して, 本実験では「Mg添加時に Ti酸化物が還元され
てスピネル酸化物が生成し, 局所的に濃化した Ti は TiN の生成にも寄与する」
と考えている. この機構の差は実験方法の違いにも依存すると推察される . 本実
験では[Ti][N]溶解度積が彼らの実験の約 1/2（No.9）でも等軸晶化が達成され
ている. 彼らは MgO を含むスラグと共に溶解し, その後に Al,Ti を添加して数分
後に凝固している. 本実験では, 脱酸能力の最も高い Mg は凝固直前に添加し, 
Mg 添加から凝固までは僅かな時間である . その間に酸化物形態が変化し, TiN
の晶出が促進して等軸晶が生成したと考えられる.  
 
2.5. 結言  
 
Ti および Mg を活用した高純フェライト系ステンレス鋼のマクロ凝固組織の微細
化について実験を行い, 以下の結果が得られた.  
(1)Ti添加量が多い場合には等軸晶化が促進される. Ti添加は δ-フェライトの核生
成サイトになる TiN 生成と組成的過冷域の拡大の両方に寄与する.  
(2)Mg を添加した場合には等軸晶化が大幅に向上し , 等軸晶化に必要な Ti 量を
減らすことができる. Mg 添加は Ti 系酸化物の還元により Al2MgO4生成と TiN
生成に寄与すると考えられる. 核生成サイトとなると推定される介在物は複層構
造であり, Mg2TiO4//Al2MgO4，Al2MgO4//TiN 間には良好な整合性が認めら
れた. また, Al 濃度が高い場合には等軸晶化が抑制され , 脱酸条件もマクロ
組織の制御に重要なことが明らかになった .  
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第 3 章  Ti添加高純フェライト系ステンレス鋼の熱間再結晶挙動に及ぼ
す加熱温度及び巻取り温度の影響  
 
3.1. 緒言  
 
自動車排気系部材や家電部材には, Ti や Nb を添加し, かつ IF（Interstitial 
Free）化された高純フェライト系ステンレス鋼が広く使われている . この鋼種はプレス
成形時にリジングまたはローピングと呼ばれる表面凹凸（以下 , リジング） が生じる
場合があり, これが生じると表面美観性を損ねる等の問題となる . リジングの発生機
構は, {100}<011>結晶粒の集団（以下 , コロニー）と他方位粒の塑性異方性の差
に起因すると考えられている 1-3). リジングの発生を抑制する方法として , 熱間圧延
（以下 , 熱延）後の焼鈍で再結晶させてコロニー組織を細かく分断する方法が一般
的である 2). 再結晶を熱延時に促進させれば, 熱延後の焼鈍工程を省略できる可
能性がある.  
再結晶挙動は, 加工及び熱処理条件だけでなく, 第 2 相の影響を受けることが
知られている 4-6). 高純フェライト系ステンレス鋼では Ti 及び Nb 系の炭窒化物やり
ん化物 7-9)が存在し, 再結晶を阻害する可能性があるため, これらを制御することが





3.2. 供試鋼及び実験条件  
 
供試鋼は, 実機溶製した鋼 A 及びラボ溶解した鋼 P1～P4 を用いた. 供試鋼の
化学組成を Table 3.1 に示す.  
加熱温度及び巻取り温度の影響を調査する試験には , 鋼 A を用いた. 鋼塊を












Table 3.1 Chemical composition of the steels used (mass%). 
 
 
STEEL C Si Mn P S Cr Ti N
A 0.002 0.04 0.08 0.027 0.006 16.5 0.12 0.006
P1 0.003 0.06 0.07 0.005 0.006 16.5 0.11 0.005
P2 0.003 0.06 0.07 0.022 0.006 16.5 0.11 0.005
P3 0.003 0.06 0.07 0.031 0.006 16.5 0.10 0.006




7 パスの粗圧延で 20mm 厚まで, 引き続いて 6 パスの仕上げ圧延で 3mm 厚まで
圧延した . 仕上げ圧延後 , 直ちに圧延材を切断し , 一部は実機の捲取行程での
熱履歴を再現するために, 捲取温度に設定した炉に挿入し, 3600s の保定を行っ
た . 残部は , 巻取り処理前の析出物の状態を調査するために空冷した（以降 , 空
冷材を巻取り処理前 , 巻取り処理材を巻取り処理後と呼ぶ）. なお, 一部の材料を
用いて空冷中に析出が生じないことを確認した . 加熱温度変更試験では, 加熱温
度を 1423K～1573Kの範囲で変化させ, 巻取り温度は 1023K とした. 巻取り温度
変更試験では, 加熱温度を 1423K として巻取り温度を 823K～1123K の範囲で
変化させた.  
りん化物の影響を調査するため, P 量を変更した鋼 P1～P4 を用いた. 鋼塊を
90mm 厚に加工し, 粗圧延 4 パスで 20mm 厚まで, さらに仕上げ圧延 6 パスで
3mm まで圧延した. 加熱温度は 1423K, 巻取り温度は 1023K とした. 巻取り処
理後の鋼板について, 圧延方向に平行な断面（ＴＤ面）の金属組織を光学顕微鏡
を用いて調査した. 金属組織より, 板厚 1/4～3/4 厚の再結晶率を線分法で求めた. 
析出物は , 巻取り処理前後の材料の板厚中心部より抽出レプリカを採取し , エネ
ルギー分散型 X 線分光機能（以下 , EDX）付の 200KV 透過型電子顕微鏡（以下 , 
TEM）で調査した. 金属元素は EDX で分析した. 析出量の調査には電解抽出残
さ法を用いた. 電解液は 10％アセチルアセトン－1％テトラメチルアンモニウム－メタ
ノール液であり, 残さの回収には 0.2μm の有機フィルターを用いた. 残さより, Ti 及
び P は ICP－発光分光法で, S は赤外線吸収法で分析した.  
 
3.3. 実験結果  
 
3.3.1 加熱温度の影響  
 
加熱温度を変えたときの巻取り処理後の金属組織を Fig.3.1 に示し, 写真より求
めた再結晶率と加熱温度の関係を Fig.3.2 に示す. 加熱温度が 1423K では, ほ










Fig.3.1 Microstructures after coiling at 1023K; (a)Heating temperatures: 













Fig.3.2 Effect of heating temperature on fraction recrystallized after  





























1473K では約 70％, 1573K では約 50％程度である.  
加熱温度が 1423K 及び 1573K の巻取り処理前後の析出物の TEM 写真を
Fig.3.3(a)～(d)に示す. また(d)で認められた微細析出物のＥＤＸ分析及び電子回
折写真を(e)及び(f)に示す. 巻取り処理前は(a)1423K加熱材及び(c)1573K加熱
材ともに約 0.5～1μm の粗大な TiN 及び Ti4C2S2 のみが散在する. 巻取り処理後
は, (b)1423K 加熱材では約 0.5μm の FeTiP の析出が認められ, (d)1573K 加熱
材では約 0.5μm の FeTiP に加えて 0.1μｍ程度の微細な析出物が多く存在する. 
この微細な析出物は(e)EDX分析及び(f)電子回折から, Ti と Sの強度比が 2：1で, 
結晶構造が六方晶の Ti4C2S2 であった.  
析出 Ti 量及び S 量と加熱温度の関係を Fig.3.4 に示す. ●は巻取り処理前 , ○
は巻取り処理後を示す. 析出 Ti量は, いずれの加熱温度においても巻取り処理に
より増加する. その増加量（巻取り処理前後の差）は加熱温度が高いほど多い. 析
出 S 量は, 加熱温度が 1423K より高い場合に巻取り処理により増加する. その増
加量は加熱温度が高いほど多い . 1423K 加熱では巻取り処理前に添加 S 量
（0.006％）がほぼ全量析出しており, 巻取り処理後に変化しない. 1573K 加熱では, 
巻取り処理前の析出 S 量が低く, 巻取り処理中に析出量が増加する. 巻取り処理
後でも S 全量が析出には至っていないが, これは S が固溶しているのか, 析出物が
微細であるために電解時に有機フィルターから抜け落ちたのかは不明である .  
以上の結果をまとめると, 加熱温度を高くするほど巻取り時の再結晶が遅延する . 
巻取り処理中に析出する析出物は, 1423K 加熱の場合は FeTiP, 1573K 加熱の
場合は FeTiP 及び Ti4C2S2 であり, Ti4C2S2 は微細に析出する. 微細に析出した
Ti4C2S2 が再結晶を遅らせていることが考えられる.  
 
3.3.2 巻取り温度の影響  
 
巻取り温度を変えたときの巻取り処理後の金属組織を Fig.3.5 に, 写真より求め
た再結晶率と巻取り温度の関係を Fig.3.6 に示す. 巻取り温度が 823 K 及び 973 





Fig.3.3 TEM micrographs of the samples before and after coiling at 
1023K; (a) Heating temperatures:1423K-before coiling, (b)1423K-after 
coiling, (c)1573K-before coiling, (d)1573K-after coiling, (e)EDX 
















Fig.3.4 Effect of heating temperature on the amounts of Ti and S as  





















































Fig.3.5 Microstructures after coiling at (a)823K, (b)973K, (c)1023K,  













Fig.3.6 Effect of coiling temperature on fraction recrystallized ;  
Heating at 1423K. 



























1123K では再結晶が完了して粒成長している. このように 973K と 1023K の間で
組織が大きく変化する.  
巻取り処理後の析出物の TEM 写真を Fig.3.7 に示す. (b)973K のときに約
0.1μm の微細な析出物が最も多く析出している. この微細析出物は(e)EDX 分析
結果より, Fe, Ti 及び P の強度が高い FeTiP7-9)であった. (c)1023K では 0.5μm
程度の FeTiP が認められるが, (a)823K 及び(d)1123K では全く認められなかった.
なお, 約 1μmの析出物は TiN及び Ti4C2S2であり, いずれの巻取り温度でも析出
していた. 析出物調査で認められたりん化物はすべて FeTiP であった.  
析出 Ti 量及び P 量に及ぼす巻取り温度の影響を Fig.3.8 に示す. Ti 及び P の
析出量はいずれも 973Kで最大値を示す. Fig.3.7の析出物調査の結果から考える
と, 析出した P は全て FeTiP として析出しており, FeTiP の析出ノーズが 973K 近
傍に存在すると考えられる.  
以上の結果をまとめると次のようになる . 巻取り温度が高いほど再結晶が進行す
るが, 973K と 1023K の間で組織が大きく変化する. 巻取り処理中に析出する介在




3.3.3 P 量の影響  
 
前節では, FeTiP が微細に析出する 973K の巻取り時に再結晶の遅延が認めら
れた. FeTiP の再結晶への影響を把握するために P 量を変更した材料の再結晶挙
動を調査した. P1～P4 の巻取り処理後の金属組織を Fig.3.9 に示す. P 量が低い
ほど再結晶は進行する. 析出 P 量と添加 P 量の関係を Fig.3.10 に示す. 添加 P
量の増加に伴って析出 P量は増加する. 再結晶率を析出 P量に対してプロットした
結果を Fig.3.11 に示す. 両者は良い相関を示し, 析出 P 量が増加するに伴って
再結晶率は減少する. 巻取り処理後の析出物の TEM 組織を Fig.3.12.に示す. 








Fig.3.7 TEM micrographs after coiling at (a)823K, (b)973K, (c)1023K,  













Fig.3.8 Effect of coiling temperature on the amounts of Ti and P as  





















































Fig.3.9 Microstructures of the steel P1～P4 after coiling at 1023K  















Fig.3.10 Effect of P contents on the amounts of P as precipitates in the  
 steel P1～P4 ; Heating at 1423K and coiling at 1023K. 



































Fig.3.11 Effect of the amounts of P as precipitates on the fraction  
recrystallized after coiling at 1023K in the steel P1～P4 ;  
Heating at 1423K.  







































Fig.3.12 TEM micrographs of the steel P1～P4; (a)P1, (b)P2, (c)P3,  






量の増加に伴って増える. なお, ここで認められる 1μm 程度の析出物は Ti4C2S2 
である.  
以上の結果をまとめると次のようになる. 添加 P 量が多いほど巻取り時の再結晶
は遅延する. FeTiP は巻取り時に微細に析出するが, 添加 P 量が多いほどその析
出量が増加する. FeTiP の析出量と再結晶率は良い相関を示し, FeTiP の析出が
再結晶を抑制したと考えられる.  
 
3.4. 考察  
 
3.4.1 高温加熱による再結晶遅延  
 
加熱温度が 1423Kを超えると微細な Ti4C2S2の析出量が増加し, 巻取り時の再
結晶は遅延した. そこで, 再結晶に及ぼす析出物の影響について考察する. 鋼 A
の Ti 系析出物の析出量と温度の関係を平衡熱力学データより計算した結果を
Fig.3.13 に示す. Ti4C2S2 は 1550 K 以下で析出し, 1400K 以下で析出量は飽
和する . この計算結果は本実験の Ti4C2S2 の析出挙動結果と良い一致を示す . 
すなわち , 加熱温度が 1423K を超えると一部の Ti4C2S2 が再固溶するため , 
Ti4C2S2 の析出量は減少する（Fig.3.4）. 加熱時に再固溶した析出物は熱延途中
あるいは巻取り処理中に析出するが, その析出量は加熱温度が高いほど増加する. 
1573K 加熱時の巻取り処理後には, 約 1μm と約 0.1μm とサイズの異なる 2 種の
Ti4C2S2が認められた（Fig.3.3(d)）. 約 1μmの Ti4C2S2は熱延前の加熱時に既に
存在しており, サイズが大きく, 分布も粗であるため, 再結晶へ大きな影響を及ぼさ
ないと考えられる. 一方 , 約 0.1μm の Ti4C2S2は熱延により導入された転位を核に
微細析出したと考えられる. この微細な析出物は, 転位の移動の障害となり, 再結
晶の前段階であるサブグレインの形成 10)あるいは再結晶粒界の移動 11)を抑制して
再結晶の進行を遅らせると考えられる. 加熱時に固溶した Ti4C2S2は, Ti添加極低















ず , 大半は巻取り中に析出したことを示唆する . Ti 添加極低炭素鋼と本鋼の
Ti4C2S2 の析出挙動の違いは, Cr と Ti あるいは C の相互作用に起因する可能性
があるが, その解明については今後の課題としたい.  
再結晶に及ぼす加熱温度の影響を考える場合 , 前述の析出物以外に初期結晶
粒径の影響を考慮する必要がある. すなわち, 加熱温度が高い場合 , 圧延前に結
晶粒が粗大化していると考えられる . 再結晶は結晶粒界近傍から発生しやすい
13,14)ため, 結晶粒径が大きい場合には単位体積当たりの結晶粒界面積が減少し , 
再結晶が遅延する 15)可能性がある. 次に結晶粒径の影響について考察する.  




延前の組織に着目した . その理由は , 仕上げ圧延は粗圧延に比べてパス間時間
が短く, また圧延温度が低いためにパス間での再結晶は進行しないと考えたためで
ある. 鋼 Aの 1423～1573Kの加熱材の仕上げ圧延前の組織を水冷して結晶粒径
を調査した . いずれも再結晶組織であり , 再結晶粒径は 1423K 加熱材では
389μm, 1473K は 460μm, 1573K は 740μm であった. 次に仕上げ圧延間で再
結晶しているか否かを調査した. 1423K 加熱材を仕上げ圧延後 , 空冷した組織を
Fig.3.14 に示す. 結晶粒は圧延方向に展伸しており , 圧延方向の最大長さは約
3mm であった. 1423K 加熱材の仕上げ圧延前の平均結晶粒径は 389μｍであり, 
圧延率 85％の仕上げ圧延後の圧延方向の結晶粒長さを計算すると, 約 2.6mm と
なる. すなわち , 仕上げ圧延前の結晶粒がそのまま圧延された状態で再結晶して
いないことが確認された . そこで仕上げ圧延前の結晶粒径を用いて , 結晶粒径を
通して巻取り再結晶に及ぼす加熱温度の影響を検討した .  
次に鋼 A の再結晶時間に及ぼす初期結晶粒径の影響を定式化した . 試験は, 
鋼 A より 10×15×220mm の試験片を切りだし, 1 パス加工で実施した. 1423～
1523K で 5min の加熱後 , 1273～1323K まで冷却し, 歪：50％, 歪速度：10/s の





















式を得た 16) .  
 t0.5=A・d1  ……（3.1） 
  t0.5 : 加工後 , 再結晶率 50％に達するまでの時間  
  d : 初期結晶粒径     A : 定数  
また再結晶率は（3.2）式で与えられる 1６ ).   
  Ｘ＝１－exp（－ln2・（t／t0.5）0.8） ……（3.2） 
    X : 再結晶率 ,   t : 加工後の時間    
（3.1）式及び（3.2）式は 1 パス加工で得られた式であるが, 今回の仕上げ圧延のパ
ス間で再結晶は起きていないため, （3.1）式及び（3.2）式を用いて再結晶挙動に及
ぼす結晶粒径の影響を計算した. 定数 A を求めるに当たり, d は仕上げ圧延前の
結晶粒径：389μm, Xは加熱温度が 1423K時の巻取り処理後の再結晶率：97%, t
は巻取り処理時間：1h を用いた. 再結晶率の計算値と実測値を Fig.3.15 に示す. 
加熱温度が 1423K と 1573K で結晶粒径に起因した再結晶率の差は計算では約
10％と小さい. 実際は 50％程度の差が認められ, 再結晶に及ぼす加熱温度の影
響としては, 前述の析出物の影響が大きいことが示唆される.       
これらの結果から, 再結晶を促進させるには, 加熱温度を低温にして, 加熱時に
予め Ti4C2S2 を析出させて, 熱延途中の析出を抑制することが有効である . 低温
加熱は, 熱延前の結晶粒の粗大化抑制の点でも効果的である.  
 
3.4.2 熱間再結晶挙動に及ぼす FeTiP の影響   
 
加熱温度で Ti4C2S2 がほぼ全量析出する 1423K 加熱では, 巻取り温度 973K
で再結晶はほとんど生じず, 巻取り処理後には約 0.1μmの微細な FeTiPが多量に
析出していた. これより 50K高い 1023K巻取り材では, 再結晶はほぼ完了しており, 
約 0.5μm の粗大な FeTiP が認められた. また P 量が高い場合（P4）は, 1023K の
巻取りでも約 0.1μmの微細な FeTiPが析出し, 再結晶が遅延していた. 本節では










Fig.3.15 Comparison between the calculated fraction recrystallized  































析出開始時に鋼中に転位が存在する場合 , 転位の多い箇所が析出サイトとして  
はたらくと考えられる. これに該当するのが鋼 A の 973K 巻取り材及び鋼 P4 の
1023K 巻取り材である. これに対して鋼 A の 1023K 巻取り材では, FeTiP の析出
は生じているが , サイズは粗大（約 0.5μm）であり , 分布状態が粗であることから , 
析出開始時には転位が少なかったことが推測される . またこの条件で再結晶が十
分進行していたことを考えると , 熱延時に導入された転位が再結晶によって消費さ
れた後に FeTiP が析出したと考えられる. 析出及び再結晶の進行に関する温度－
時間曲線の模式図を Fig.3.16 に示す. (a)は鋼 A（P 量：0.027％）, (b)は鋼 P1（P
量：0.005％）のケースである. 曲線 ABC及び ABC’は再結晶開始を, DEは FeTiP
の析出開始を示す. (a)鋼 A において巻取り温度が B より高温である場合（例えば
1023K）, 析出に先立って再結晶が開始する. 再結晶完了後に FeTiP の析出が
生じる場合は, 転位を核にした微細な析出は生じない. 巻取り温度が B より低い場
合（例えば 973K）, 再結晶開始前に析出が生じる. このとき鋼中に転位が存在す
るため, 析出物が高密度且つ微細に析出する. この微細な析出物は, 再結晶の進
行を遅らせて再結晶曲線は長時間側の ABC’となる. P 量が低い(b)鋼 P1 において
は, FeTiP の析出温度及び時間は低温長時間側へ移行する. その結果 , 再結晶
の前に析出が生じる温度 B が低温化あるいは存在しなくなり, 再結晶が遅延しなく
なる. 柘植 9)が求めた FeTiP の溶解度積から計算すると, 鋼 A における FeTiP の
析出温度は 1138K 以下であり, 鋼 A での FeTiP の析出ノーズが 973K であるの
は妥当と言える. また鋼 P1の計算析出温度は 1019K以下となり, 1023Kの巻取り
処理で析出しなかったことも説明できる.  
これらのことから, 再結晶に及ぼす FeTiP の影響については次のように考えられ
る. 巻取り処理時に再結晶に先立って FeTiP が析出する場合には, 巻取り時の再
結晶が遅延する. したがって再結晶を遅延させないためには, 巻取り温度を高温化
する, もしくは添加 P 量を低減して FeTiP の析出温度を低下させることが有効であ
る.  
以上のように, Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼の熱延巻取り時の再結晶は









Fig.3.16 Schematic Time-Temperature-Diagram of (a)steel A and  


























































が重要である. 鋼Ａの場合 , 製造温度条件によって微細に析出する可能性がある
析出物は Ti4C2S2 及び FeTiP である. Ti4C2S2 については加熱温度を 1423K 以
下にし, 加熱時に予め析出させておき, 巻取り中の析出を抑制させることが有効で
ある. FeTiP については, 巻取り時に再結晶に先立って析出しないような高温で巻
取り処理を行うことが有効である. 添加 P 量を低減することは FeTiP の析出温度が
低下するため , 再結晶の進行を促す . このように , 成分及び熱延条件によって析
出物を制御すれば, 巻取り時の再結晶を促進することができる.  
 
3.5. 結論  
 
Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼の熱間再結晶挙動に及ぼす加熱温度及び
巻取り温度の影響を調査し , 再結晶を促進する条件を検討した . 得られた知見は
下記の通りである.  
(1)同一巻取り温度で比較した場合 , 巻取り処理後の再結晶は , 加熱温度が高い
ほど遅延する. この主な原因は加熱時に再固溶する Ti4C2S2 が熱延途中に微
細に析出するためである.  
(2)加熱温度を一定にした場合 , 巻取り温度は低いほど再結晶は遅延し , 特に
973K 以下ではほとんど再結晶が生じない. この原因は 973K 近傍で巻取り時に
FeTiP が微細に析出するためである. P 量を低減すれば FeTiP の析出を低温及
び長時間側へ移行できるため, 再結晶の遅延を抑制できる.   
(3)巻取り処理中の再結晶を促進するには, 巻取り再結晶の前に微細な析出を生じ
させないことが重要である . 加熱温度は Ti4C2S2 が安定して析出する低温とし , 
巻取り温度は FeTiP の析出温度より高い温度とすることが有効である.  
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第 4 章  フェライト系ステンレス鋼の冷間圧延前における硬質第 2 相の
硬度と冷間圧延組織及び再結晶組織の発達  
 
4.1. 緒言  
 
SUS430 に代表されるフェライト系ステンレス鋼を成形加工した際に「リジング」と
呼ばれる表面凹凸が生じる場合がある. リジングの発生原因は , 結晶方位が類似
の結晶粒集団（コロニー）の塑性異方性に起因すると考えられており , いくつかの発
生機構が提案されている 1-4). リジングを抑制する手法の一つとして, 硬質相（例え
ばマルテンサイト）が存在する素材を用いて冷間圧延する手法が有効であることが
知られており, 多くの検討が行われてきた 5-12). この手法によりリジングの発生が抑
制される要因として金属組織の観点から多くの検討がなされており, 冷間圧延 , 焼
鈍を通した硬質相周囲の再結晶集合組織のランダム方位化 9,13), リジングの原因と
なるフェライト粒展伸組織の分断 14,15), あるいはマルテンサイトの分解過程で析出
する M23C6 によるフェライト粒の微細化 10）が寄与したとの報告がある. これらのよう
に SUS430 における冷間圧延素材の硬質第 2 相がリジング性を向上させる原因と
していくつかの説が考えられている . しかし，硬質相を活用する場合においても , 硬
質相の特性 , すなわちフェライト相との硬度差 , サイズ , 組成等が影響を及ぼすと
考えられるが，詳細については調査されていない. SUS430 の場合 , フェライト相の
硬度は 150～180Hv 程度であるが, 硬質相はマルテンサイトもしくは焼戻しマルテ
ンサイトであり, その硬度は C 量や熱延・熱処理条件（温度 , 冷却速度 , 冷却終了









本研究では, SUS430 を用いてフェライト／マルテンサイトの 2 相組織を生成した
後 , 種々の焼戻し条件によってマルテンサイト（硬質相）の硬度，すなわち軟質相と





供試鋼はラボ溶製した SUS430 の熱延鋼板である . 化学組成は 16.1％
Cr-0.3%Si-0.6%Mn-0.006S-0.070%C-0.027%N であり, 板厚は 4.0mm である. 
Castro らの計算式 16,17)を用いるとオーステナイトポテンシャルは約 51％, オーステ
ナイト相生成温度（AC1）は 1123K である . 硬質相の硬度を変化させるために
Fig.4.1 に示す熱処理を実施した . パターンⅠでは硬質のマルテンサイト組織を得
ることを目的に域の 1323K に昇温して 60s 保持後 , 水冷した. この時点におけ
る相率は約 50％である. パターンⅡでは, マルテンサイト組織の硬度を低下させる
ためにパターンⅠの熱処理後に焼もどし処理を行った. 焼戻し温度は 623～923K
として, 3600sの保持を行った. パターンⅢでは, 比較材として, 熱延板を Ac1点以
下の 1093K にて 46800s の熱処理を実施し, フェライト相と炭化物からなり, 硬質
相を含まない組織とした. 以降 , パターンⅠを「焼き入れ材」 , パターンⅡを「焼もど
し材」, パターンⅢを「比較材」と呼ぶこととする.  
上記のように第 2 相の状態を変化させた材料について, 実験室の冷間圧延機
（ロール径 φ120mm）にて 1.0mm まで冷間圧延を実施した. 総冷延率は 75％であ
る. 冷間圧延後 , 10mm 幅×80mm 長さの試験片を採取し, 熱処理試験を実施し
た. 熱処理は通電加熱により 5K/s の昇温速度で 873K～1153K に到達後 , ただ
ちに窒素吹きつけによる急冷を行った.  
冷間圧延前及び冷間圧延後の材料について圧延方向に平行且つ幅方向に垂
直な断面（以降 , TD 面）を研磨後 , 逆王水にて腐食して光学顕微鏡組織を観察し
た. 硬度は, 冷間圧延前及び冷間圧延後の材料を用いて, フェライト相と第 2相の









Fig.4.1 Heat patterns to change microstructures before cold rolling  
(Pattern1: As quenched, Pattern2: Quenched and tempered, 

















平均値を算出した. 熱処理後の硬度は TD 面の板厚中心部を 1kgf で 5 点測定し
て平均値を算出した.  
冷間圧延材 , 熱処理材の結晶方位分布は, EBSD（Electron Backscattering 
Diffraction）を用いて測定した . 測定箇所は TD 面の板厚中心部の厚み方向
60μm, 長さ方向 40μm の範囲にて, 測定ピッチを 0.2μm として実施した. また硬
質相近傍については厚み方向約 20μm, 長さ方向 20μm の範囲において測定ピッ




4.3.1. 冷間圧延前後の金属組織  
 
冷間圧延前の TD 面の光学顕微鏡組織を Fig.4.2(a)～(f)に示す. (a) パターン
Ⅰの焼き入れ材ではフェライト相の粒界近傍に第 2 相が認められる. この第 2 相は
γ相部を焼き入れて生成したマルテンサイトであり, そのサイズは約 10～40μm であ
る. (b)パターンⅡの 623K 焼もどし材においても焼き入れ材と同様の第 2 相が認め
られ , 焼き入れ材に比べてやや黒くエッチングされている . (c)723K 焼戻し材 , 
(d)823K焼もどし材 , (e)923K焼もどし材においても(b)623K焼もどし材と同様に第
2 相が認められ, そのサイズ, 分布に大差は認められない. (f)パターンⅢの比較材
では前述のようなマルテンサイト組織は認められず, フェライト相の再結晶粒は圧延
方向に展伸した形状をしており, 中には 100μm を超える長さの結晶粒も存在する. 
また(Cr,Fe)23C6 と思われる析出物が圧延方向に連なっている.  




られる. (b) パターンⅡの 623K 焼もどし材においては第 2 相がやや黒っぽくエッチ












Fig.4.2 Optical micrographs showing TD section before cold rolling 
(Heating patterns before cold rolling are; (a)as quenched,  
(b)tempered at 623K after quenching, (c)tempered at 723K 
after quenching, (d)tempered at 823K after quenching,  
(e)tempered at 923K after quenching, (f) annealed at 1093K) . 
as quenched tempered at 623K tempered at 723K















Fig.4.3 Optical micrographs  showing TD section after cold rolling.  
 (Heating patterns before cold rolling are; (a)as quenched, 
 (b)tempered at 623K after quenching, (c)tempered at 723K 
 after quenching, (d)tempered at 823K after quenching,  
(e)tempered at 923K after quenching, (f) annealed at 1093K) . 
as quenched tempered at 623K tempered at 723K








に湾曲して存在しており, 第 2 相の存在によりフェライト相の変形は著しく影響を受
け不均一なひずみが局所的に導入されたことがうかがえる. (c)723K 焼もどし材にお
いても(b)623K 焼もどし材と同様に第 2 相と湾曲したフェライト相が認められる. 一
方 , (d)823K 焼もどし材では若干組織が異なっている. すなわちフェライト相がほと
んど湾曲せずに圧延方向に展伸している. また第 2 相も圧延方向に展伸しているよ
うに見える. 同様の傾向は(e)923K 焼もどし材においても顕著に認められ, フェライ
ト粒がより直線的に圧延方向に伸長して存在しており, 第 2 相の形態は明確ではな
いが圧延方向に伸長している. (f) パターンⅢの比較材では全てのフェライト相が圧
延方向に展伸した圧延組織を有している . 炭化物は冷間圧延前と同様 , 圧延方
向に連なって認められる.  
 
4.3.2. 冷間圧延前後の硬度  
 
フェライト相の冷間圧延前後の硬度を Fig.4.4(a)に示す. 冷間圧延前（○）では
焼き入れ材の硬度が最も高く, 比較材の硬度が最も低い. 焼戻し温度は 723K で
最も硬度が低く, それより高温で焼戻した材料においては硬度が若干増加する. 冷
間圧延後（▲）では, 焼き入れ材が最も高く , 比較材の硬度が最も低い. 焼戻し温
度が高いほど硬度は低下する傾向が認められる.  
第 2 相の冷間圧延前後の硬度を Fig. 4.4(b)に示す. 冷間圧延前の第 2 相（○）
は, 623K 焼戻し材で最も高く, 焼戻し温度が更に高くなるにつれて硬度は低下す
る. 第 2 相硬度の平均値は 623K 焼戻し材で 479Hv, 923K 焼戻し材で 320Hv
であり, その差は 159Hv である. 623K 焼戻し材の第 2 相硬度は焼き入れまま材の
それよりも高い. これは , 焼戻し過程においてクラスターもしくは極めて微細な炭化










Fig.4.4 Hardness of (a)ferritic phase, (b)second phase hardness  













































































冷間圧延によるフェライト相の硬度増加が最も大きく 162Hv である. この硬度変化
量は焼戻し温度が高くなるに伴って小さくなり, 923K では 107Hv となる. 一方 , 第
2 相の硬度増加は焼き入れ材では約 50Hv である. 焼戻し温度が 623K ではほと
んど変化はないが, 923K では 78Hv の増加が認められる.  
以上より, 第 2 相の硬度が高い（焼戻し温度が低い）ほど, フェライト相の硬度増
加が大きくフェライト相が著しく加工硬化し，一方 , 第 2 相の硬度増加は小さく第 2
相の加工硬化は低い.  
 





ている. そこで硬質な第 2 相の硬度が冷延時の α 繊維組織の形成に与える影響に
ついて調査した. Fig.4.5 に冷延板の EBSD 解析より求めた RD//<011>±10°方位
の面積率を示す. パターンⅠの焼き入れ材 , パターンⅡの 623K及び 723K焼戻し
材では, 面積率は約 0.2 である. 焼戻し温度が 823K, 923K と高まるにつれて
RD//<011>方位の面積率は増加し, 923K焼戻し材では約 0.4 となる. 冷延前に第
2 相が存在しないパターンⅢの比較材では約 0.5 と最も高い.  
 
4.3.4. 熱処理時の再結晶挙動及び金属組織変化  
 
熱処理における硬度変化を Fig.4.6 に示す. 熱処理温度の増加に伴って硬度
は低下する傾向を示すが , 冷間圧延前の組織によってその挙動は異なる . パター
ンⅠの焼き入れ材（＊）, パターンⅡの 623K（▲）及び 723K 焼戻し材（○）では, 熱
処理温度が 873K を超えると硬度は大きく低下し, 1123K で硬度は約 170Hv で一
定となる. 一方 , 923K 焼戻し材（●）は低温における硬度は 623K 焼戻し材（▲）に


























































Fig.4.6 Hardness change with annealing temperature of specimens 





























1073K～1093K では他の材料に比べて硬度が高い. 1123K では他の素材と同等
の硬度になる. 823K 焼戻し材も 973K までの軟化が抑制されている．923K 焼戻し
材でこのように軟化が遅れる原因については 4.4.2 節で考察する.  
焼き入れ材 , 823K焼戻し材及び 923K焼戻し材の 3種の材料について 1073K, 
1123Kで熱処理後（Fig.4.6の↓）の結晶粒および結晶粒界分布を Fig.4.7に示す. 
黒線は隣接測定点間の方位差が 15°以上 , 赤線は 3°以上 15°未満を示す . 
Fig.7(a)に示す焼き入れ材－1073K 熱処理では赤線（結晶方位差の小さい領域）
の範囲が約 10μm 以下の領域であるのに対して, Fig.4.7(b)に示す 823K 焼戻し
材－1073K 熱処理及び Fig.4.7(c)に示す 923K 焼戻し材－1073K 熱処理では, 
そのサイズは大きく, 圧延方向に少なくとも 40μm 以上展伸している. この領域にお
ける赤線で囲まれる領域は約 1μm の大きさであり, 回復が進行して形成されたサブ
バウンダリーを示 していると考えられる . サブバウンダリー領域の面積率は
Fig.4.7(c)に示す 1073K 焼戻し材で最も大きい. 熱処理温度が 1123K になるとサ
ブバウンダリーはほとんど認められない. フェライト相の結晶粒径（方位差 15°以上で
囲まれる範囲）は , Fig.4.7(d)に示す焼き入れ材－1123K 熱処理で約 10μm, 
Fig.4.7(b)に示す 823K 焼戻し材－1123K 熱処理で約 15μm の若干展伸した結
晶粒であり, Fig.4.7(c)に示す 923K 焼戻し材－1073K 熱処理では圧延方向に展
伸しており, 圧延方向に約 30μm, 板厚方向に約 10μm であり, 焼戻し温度の増
加に伴って結晶粒径が大きくなる.  
次に焼き入れ材 , 823K焼戻し材を冷延まま, 973K及び 1073Kで熱処理した材
料の硬質相近傍の OIM を Fig.4.8 に示す. OIM は RD 方向の方位を示している. 
Fig.4.8(a)に示す焼き入れ材－冷延ままでは, 板厚方向に約 10μm, 圧延方向に
約 15μmのやや展伸したマルテンサイトが認められる. マルテンサイト内部に結晶方
位の異なる領域（パケット）が認められる. 一方 , その周囲のフェライト／マルテンサ
イトの界面には, 方位の異なる微細なサブグレインがマルテンサイト組織を囲むよう
に湾曲して連なっている . 圧延によりマルテンサイト周囲には著しく大きな複雑な変
形が加わり, EBSD の解析が困難な黒い領域が形成されたように見受けられる. こ




Fig.4.7 Grain boundaries mapping of specimens cold rolled and subsequently  
 annealed at 1073K((a),(b),(c )) and 1123K((d),(e),(f)). (Heating patterns  
 before cold rolling are ;  (a),(d) : as quenched, (b),(e) : tempered at  
823K after quenching, (c ),(f) : tempered at 923K after quenching).  
Black lines show boundaries with orientation difference over 15 degrees  
























Fig.4.8 OIM to RD around a second phase of specimens annealed at 
973K and 1073K after cold-rolling that their heat cycles before 






















また，焼鈍温度が 1073K になると（Fig.4.8(e)）, マルテンサイト内部では再結晶は
ブロックが合体するように進み, フェライト相の再結晶も進行する. しかし，フェライト/
マルテンサイト界面近傍においてはいまだサブグレインが残存している部分が認めら
れ, この部分の再結晶が最も遅いことが分かる.  
一方 , Fig.4.8(b)に示す 823K 焼戻し材－冷延ままでは, 圧延方向に展伸した
高ひずみ領域が存在する. この部分は第 2 相が存在していた部分であると考えられ
る. すなわち，フェライト相の結晶粒界は比較的明瞭であり, フェライト相は α 繊維
組織（RD//<011>, 緑）を示す . この組織を 973K で熱処理しても（Fig.4.8(d)） , 





4.3.5. 熱処理後の集合組織変化  
 
ほぼ再結晶が完了した 1123K 熱処理材について EBSD を用いてランダム強度
比を求めた. リジング性に大きく影響を及ぼすと考えられる ND//<001>の集積度の
ランダム強度比について Fig.4.9に示す. 焼き入れ材では強度比が約 1.3 と最も低
く , 結晶方位が比較的ランダムな集合組織が得られている . 焼戻し温度が
623K~923Kでは焼戻し温度の増加に伴い ND//<001>方位の集積度が若干増加
する. 比較材は ND//<001>方位粒の強度比が最も高い.  
 
4.4. 考察  
 
上記の実験により, 冷間圧延前の第 2相の硬度が異なる場合 , 冷間圧延 , 熱処理











Fig.4.9 Relative intensity of ND//<001> determined by EBSD of  


















第 2 相の硬度が及ぼす影響について考察する. 
 
4.4.1. 冷間圧延組織形成に及ぼす第 2 相硬度の影響  
 
まず第 2 相の変形挙動について考える. Fig.4.3 に示したように, 第 2 相硬度が
高い場合（Fig.4.3(a)(b)）, すなわち母相と第 2 相の硬度差が大きい場合には, 冷
間圧延中に第 2 相はほとんど変形せず, 冷間圧延前の形状が維持された. 一方 , 
第 2相硬度が低い場合（Fig.4.3(d)(e)）, すなわち母相との硬度差が小さい場合に
は, 第 2 相が変形して冷間圧延後には伸長し，その形態の判別が困難となった . 




唆している. また第 2 相の硬度が低い場合には, フェライト相／第 2 相ともに硬度の
増加が認められており（Fig.4.4(c)）, 両相ともに塑性変形し加工硬化したと言える.  
次に圧延集合組織の形成について考える. Fig.4.10 に RD//<011> の面積率を縦
軸に, 冷間圧延前のフェライト相と硬質相の硬度差を横軸にとった図を示す . なお
硬質相の存在しない比較材は硬度差が 0 としてプロットした. 両相の硬度差が大き
いほど RD//<011>方位の面積率は低いことが分かる. 硬度差が大きいと圧延集合
組織の優先方位である RD//<011>方位の発達が抑制される効果があること, また
その効果はフェライト相と硬質相の硬度差が 200Hv 程度で飽和することが判明した. 




では大きな複雑な変形を呈している. 一方，硬度差が 200Hv 程度になるとその効
果が飽和し，比較的均一な変形に遷移すると考えられる. 硬度差が 200Hv より小











Fig.4.10 Relation between area fraction of RD//<011> after cold rolling  





































PSN（Particle Stimulated Nucleation）が生じる可能性がある．また, 硬質相に
おいては，硬質相の回復・再結晶とクラスター形成やカーバイド析出の競合が予想
される．そこで, 冷間圧延前のフェライト相と硬質相の硬度差の異なる 3 つの試料を
用いて, 硬質相 , フェライト相 , フェライト相 /硬質相界面において冷間圧延後の焼
鈍中に生じる金属学的な現象を考察することを試みる. 試料は焼き入れ材（フェライ
ト相 /第 2 相の硬度差：231Hv）と 823K 焼戻し材（123Hv）, 923K 焼戻し材（57Hv）







出物等が影響している可能性がある. そこで焼き入れ材を冷間圧延後 , 1073K で
熱処理したときの SEM 組織を Fig.4.11(a)に示す. フェライト相／マルテンサイトの
界面に沿って約 100nm の析出物が連なって存在しており, 析出物は EDS の結果
より Cr,Fe を含有する炭化物であることが判明し, 平衡状態図より(Cr,Fe)23C6 と類
推された. 本試料は, 冷間圧延前に域から焼き入れているため, 約 100nm の
微細な炭化物は冷間圧延後の熱処理の過程において析出したと考えられる . ただ






Fig.4.11 SEM images of specimens in TD section annealed at 1073K 
 after cold-rolling showing carbide. (a)As quenched,  















再結晶は不均一ひずみ部や結晶粒界から核生成が進行する . 本試料においては, 
冷間圧延後の熱処理において再結晶に先立ってフェライト相 /硬質相界面において
クラスターや微細炭化物が析出したために回復が遅延した可能性がある. 高木ら 19）





が抑制されたことが考えられる . 一方 , 硬質相内ではもともと高い転位密度が存在
することに加えて冷間圧延によりマルテンサイト内に不均一変形領域が形成され
20,21）, 比較的容易に再結晶組織を形成したと考えられる . またフェライト相部は不
均一なひずみが多く導入され , 硬度増加が大きかった（Fig.4.4（c））ことに加えて , 
マルテンサイトに比べて炭素量が低いためにクラスターの形成量や炭化物の析出量
が少なく , 再結晶核の生成や成長が比較的容易であったことが考えられる . また , 
完 全 再 結 晶 後 の再 結 晶 粒 の形 状 が等 軸 的 に近 く ， 約 10μm であった
(Fig.4.7(a)(d))ことは, 再結晶核の生成頻度が高かったことを意味する.  
次に冷間圧延前のフェライト相 /硬質相の硬度差が 123Hv と比較的小さい 823K
焼戻し材の再結晶挙動を考える. 本試料は再結晶途中において部分的に圧延方
向に伸びた領域の再結晶が遅れることが特徴である（（Fig.4.7(b), Fig.4.8(f)）. 本
試料を冷間圧延後 , 1073K で熱処理したときの SEM 組織を Fig.4.11(b)に示す. 









から 294Hvへ, 硬質相部は 299Hvから 341Hvに変化している. このように冷間圧
延後の硬度は硬質相部の方が 47Hv 高い．硬質相部内には約 500nm の比較的
粗大な炭化物と約 50nm の微細な炭化物が混在する. 粗大な炭化物は焼き入れ
時に未固溶で残存したと考えられる . 炭化物周囲のボイドは冷間圧延時に発生し
たと考えられる. 微細な炭化物は焼戻し過程あるいは再結晶途中に析出したため, 
フェライト相部に比べて再結晶が遅延したと考えられる . またフェライト相 /硬質相界
面においては微細な炭化物が多く存在しており, 再結晶が遅延したと考えられる.  
次に冷間圧延前のフェライト相 /硬質相の硬度差が 57Hv と最も小さい 923K 焼
戻し材の再結晶挙動を考える. 本試料も前述の 823K 焼戻し材と同様に再結晶が
部分的に遅延している（Fig.4.7(c)(f)） . また他の試料に比べて再結晶温度が約
50K 高い（Fig.4.6）. 冷間圧延による硬度変化は , フェライト相部は 185Hv から
292Hv へ, 硬質相部は 242Hv から 320Hv に変化している. 前述の 823K 焼戻し
材に比べて硬質相部の硬度が約 20Hv低い. 冷間圧延後 , 1073Kで熱処理したと
きの SEM組織を Fig.4.11(c)に示す. 元の硬質相部に(Cr,Fe)23C6が存在している
が, その大きさは約 200~300nm と 823K 焼戻し材（Fig.4.11(b)）の微細析出物に
比べて大きい. また，析出物とマトリックスの界面にはボイドが確認される．したがって．
本試料の場合も, 冷間圧延前の焼戻し温度が最も高いため , 冷間圧延前に炭化
物が生成していた可能性がある . したがって , 硬質相部がフェライト相部に比べて




ており , 炭化物により成長が阻害されたことを示唆する . またフェライト相の再結晶
粒が圧延方向に展伸している原因として , フェライト相の冷間圧延後の硬度が比較
的低いために再結晶核の生成頻度が少なく, 硬質相部を超えて粒成長をすること
が困難であるために, 圧延方向に粒成長をしたことが考えられる. また微細な Cr 炭






低炭素鋼の低温巻取り材 23）でも同様に認められる.  
前原ら 10）は, マルテンサイトを含む SUS430の冷間圧延後の再結晶挙動を調査
し, 結晶粒が混粒組織となり , 「元のフェライト相部が粗粒組織 , 硬質相内部が微






る必要がある. マルテンサイト内部の硬度や組織は, 含有 C量や焼き入れ温度 , 冷
却速度によって変化するため, 前原らの結果 10）との差が生じたものと考えられる.  
 
4.4.3. 第 2 相によるリジング性への影響  
 
Fig.4.10 に示したように, 硬度差が大きいほど圧延集合組織である α 繊維組織
（RD//<011>）の発達は抑制され, その効果は硬度差 200Hv で飽和した. また冷
間圧延後の焼鈍において ND//{100}方位粒の集積度は, 焼き入れ材（フェライト相
/第 2 相の硬度差：231Hv）で最も低く, 焼戻し温度の増加に伴って増加していた
（Fig.4.9）. しかし, ランダム強度比にして 1.3～1.6 程度であり, 大きな差では無か
った. 一方 , リジングの原因は{100}<011>方位 , あるいはこの方位粒集団（コロニ
ー）にあると考えられている 1-3）ため, 該方位の密度に加えてその大きさ及び分散状
態がリジングに影響を及ぼすことが推察される . そこで. リジングの成因と考えられて
いる{100}<011>方位の分散状態を調査した. 試料は焼き入れ材（フェライト相 /第 2
相の硬度差：231Hv）と 823K 焼戻し材（123Hv）, 923K 焼戻し材（57Hv）を冷間
圧延後に 1123K で熱処理して完全再結晶させたものとし, EBSD を用いて調査し
た. 測定は, TD面の 400μm厚×400μm長さの範囲において 1μmピッチで調査し, 
106 
 
{100}<011>方位より±15°の測定点を抽出して Fig.4.12 に示した.  
Fig.4.12(a) 焼き入れ材の{100}<011>方位粒は, サイズが約 10μm の等軸粒組
織であり, ほぼ均一に分散しているように見られる. Fig.4.12(b) 823K 焼戻し材で
は, {100}<011>方位粒は前述の等軸的な結晶粒と圧延方向に展伸したものの 2
種類に分類される. 展伸粒の中でも大きなものは圧延方向に約 50μm の長さを持
つ. Fig.4.12(c)に示す 923K 焼戻し材では, 大半の{100}<011>方位粒は圧延方
向に展伸した形状を有しており, その圧延方向長さは 10～80μm である. フェライト
相 /第 2 相の再結晶粒が圧延方向に展伸している原因としては前述のように , 再結
晶核の生成頻度が少なかったことに加えて微細な Cr炭化物あるいは Cr-Cのクラス
ターにより回復が抑制されたことが原因と考えられる .  
以上のようにフェライト相 /第 2 相の硬度差が小さい場合には, {100}<011>粒の
集積度が高くなることに加えて, その結晶粒径 , 特に圧延方向の粒径（長さ）が大き
くなる. リジングは{100}<011>方位粒と他方位との塑性異方性によって発生するこ
とから, {100}<011>方位粒の単位が大きいことはリジングの凹凸高さが高くすること




位化 9,13), ②フェライト粒の{100}<011>展伸組織の分断 14,15), ③M23C6 析出によ
るフェライト粒の微細化 10 ）等が挙げられていた . 今回 , フェライト相と硬度差が
200Hv 以上の材料においては, ①②③の全てが生じていた . 一方 , フェライト相と
マルテンサイト組織の硬度差が小さい場合には , ①②は生じていなかった. また混粒
組織であり, 部分的には③の結晶粒微細化が生じていたものの粗大なフェライト粒
が残存していた. 今回の検討においては上記①～③の効果を区別することはできな





Fig.4.12 OIM of {100}<011> grains within 15 degrees of specimens in  
TD sections annealed at 1123K after cold-rolling that their 
heat cycles before cold-rolling are (a)As quenched, 








4.5. 結言  
 
SUS430 を用いてフェライト相と第 2 相（マルテンサイト）の硬度差を変化させて, 
冷間圧延 , 再結晶焼工程に供した場合の金属組織の変化を調査した . 得られた
知見を下記に示す.  
１）フェライト相 /第 2 相の硬度差が大きいほど, 冷間圧延後のフェライト相の硬度
増加が大きく, 第 2 相の硬度増加が小さい.  
２）フェライト相 /第 2 相の硬度差が大きいほど, マルテンサイト周囲に複雑な変形
が導入され, 冷間圧延時の圧延集合組織の発達が抑制される.  
３）フェライト相 /第 2 相の硬度差が大きい場合 , 冷間圧延後の熱処理においてフ
ェライト相部およびマルテンサイト内部に比べて , フェライト相 /マルテンサイト界面近
傍の再結晶が遅延した. この原因は, Cr-C クラスターによる回復の抑制や微細 Cr
系炭化物によるピニング効果によるものと考えられた .  
４）フェライト相 /マルテンサイトの硬度差が約 200Hv を超えると集合組織のランダ
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第 5 章  Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼板の加工肌荒れに及ぼす
集合組織の影響  
 
5.1. 緒言  
 
ステンレス鋼は耐食性に優れるとともに特有の表面光沢を有するため , 広く用い
られている. 最近では高価な Ni をあまり含まないフェライト系ステンレス鋼のニーズ
が高まっている. しかし, フェライト系ステンレス鋼をオーステナイト系ステンレス鋼に
変わって使用する際には 2つの問題がある. 一つは加工性で, もう一つは加工後の
表面特性である. フェライト系ステンレス鋼の加工性はオーステナイト系に比べて大
きく劣るため, これまでに改良が進められてきた. 最近ではｒ値が 2.5 以上に達する








5.2. 供試鋼及び実験方法  
 
供試鋼は, Ti 添加高純フェライト系ステンレス鋼冷延板を用いた. 供試鋼の化学
組成を Table.5.1 に示す. 供試鋼の特徴は C, N を極力低減し, これらを固定する
のに十分な Ti を添加している点である . 鋼板の板厚は 0.8mm, 結晶粒径は約
15μm の等軸組織である . 圧延方向から 0°, 45°, 90°のｒ値及び平均ｒ平均を
Table.5.2 に示す. ｒ45＜ｒ0＜ｒ90 のいわゆるＶ型であり, 典型的な高ｒ値鋼板の異
方性を示す.  


















C Si Mn Cr Ti N



























絞り試験を行った. 用いたポンチサイズは φ100.9mm, ダイスサイズは 103mmであ
る. 50mm の高さを得るまで成形した. 成形後の外観写真を Fig.5.1 に示す. ブラ
ンクは 2種類準備した. 一つはブランクの 1辺が圧延方向に平行であるように採取し, 
もう一つはブランクの 1 辺が圧延方向から 45°の角度を有するように切断した.  
肌荒れの評価は, 成形後にフランジ部（Fig.5.1.中の四角位置）に生じる凹凸を
二次元粗度計とレーザー顕微鏡で測定した. すなわち肌荒れ部の粗度を Rz の 10
点平均として測定し, 肌荒れの指標とした. またレーザー顕微鏡で凹凸を調査した. 
また鋼板にスクライブドサークルを転写し, 成形によるひずみ量を調査した.  
集合組織測定は、フランジ部の成形前及び成形後について板厚の表層から 1/8t
で EBSP を用いて行った.  
 なお, 本報告内では成形試験におけるブランクのコーナーからポンチ中央に向け
た方向を対角線方向（Diagonal Direction）として DD と表すこととする.  
 




各鋼板の成形加工後のフランジ部におけるひずみ量を Fig.5.2に示す. ε  rは DD
のひずみ, εθは DD に直角方向のひずみである. サンプル A,B 共に DD に約 0.3, 




次に成形後のフランジ部におけるレーザー顕微鏡組織を Fig.5.3 に示す. (a)(b)
は 2 次元表示 , (c)(d)は 3 次元表示である. サンプル A,B 共に表面にせん断帯が
形成されているが形態が異なっている. サンプル Aのせん断帯は大半が左上から右





























Fig.5.2 Strain at flange region (εr：Strain of DD, εθ：Strain at right  
       angles to DD,  εt：Strain in thickness, Reprinted with permission of 





























Fig.5.3 Laser optical micrographs of 2D indication((a),(b)) and their 
 3D indication((c),(d)), (Reprinted with permission of The American 








度の方向を持っている. 一方 , サンプル B では せん断帯は右上から左下と左上か
ら右下に向かう 2 つの方向が認められる. 両方向の数はほぼ同数であり, その単位
は約 30μm とサンプルＡに比べて短い . これらを 3 次元表示した結果を見ると
((c)(d)), サンプル A の凹凸はその単位が大きい. これに対してサンプル B では比
較的単位の小さい凹凸が多く存在する.  
次にフランジ部における表面粗度を Fig.5.4 に示す. サンプル B の Rz はサンプ
ル A に対して約 1/2 である.  
次に成形加工前と成形加工後の集合組織を Fig.5.5に示す. 集合組織は(100), 
(110), (111)面の正極点図を示す . サンプル A では成形前の集合組織は
{111}<112>～{554}<225>に強い集積を示す集合組織を ND 軸時計周りに 45 度
回転した集合組織であり, ｛111｝＜134＞に近い. これを成形後には DD に<110>
の集積が高まるような結晶回転が生じている. また ND//{111}の強度が成形後には
弱まっている. 左右の対称性がない集合組織である.  
一方 , サンプル B では, RD//DD であるため成形前の集合組織は{111}<112>～
{554}<225>に強い集積を示す集合組織である . 成形後にはサンプル A 同様に
DD に <110>の集積が高まるような結晶回転をしている様子が伺える . また
ND//{111}の強度が成形前より強くなっており , {111}<011>の強い集合組織が得ら
れている. 左右がほぼ対称である.  
次に EBSP による成形後の肌荒れ部表層直下の OIM を Fig.5.6 に示す. 結晶
粒界は 15°以上の方位差を持つ箇所を黒線で書いた . 各結晶粒の形はサンプル A
と B で大差なく, Dd 方向に展伸している. また結晶方位についても ND 方位は
{111}～{211}で DD に{011>がそろっている.  
 
5.4. 考察  
 
以上の実験結果より下記のことが明らかになった.  
サンプル A はせん断帯が一方向で長く , 凹凸単位が大きく, 肌荒れがひどい. 










Fig.5.4 Average surface roughness of Sample A and B. 
 (Reprinted with permission of The American Ceramic Society, 









































Fig.5.5 Pole figures before and after forming of sample A and B. 
(Reprinted with permission of The American Ceramic Society, 
www.ceramics.org All rights reserved) 
 































Fig.5.6 OIM after forming ((a):Sample A, (b):Sample B). 
(Reprinted with permission of The American Ceramic Society, 
www.ceramics.org All rights reserved) 
 






粒界が明瞭である. 一方 , サンプル B はせん断帯が 2 方向で短く, 凹凸単位が小




が考えられる . そこで , 本章では加工肌荒れとせん断帯の形態と結晶回転のそれ
ぞれの関係について考えてみる.  
 
宇都宮ら 6）はアルミニウム箔の表面凹凸と結晶粒径の関係を調査し , 表層粒に
ひずみが導入された結果 , 表層にせん断帯が認められ , その単位が大きいほど表
面凹凸 (肌荒れ)が激しいことを報告している. 彼らは, 凹凸の単位が結晶粒径に対
応しているため, 表面凹凸を軽減するには結晶粒を微細化することが有効としてい
る. 本実験においてもせん断帯の形態が異なる場合に表面凹凸が異なる点は同様
の現象が認められている. しかしながら我々の実験においてサンプル A とサンプル B
の結晶粒径は同じであるため, サンプル A 及びサンプル B のせん断帯単位では説






に影響を及ぼしている可能性がある. そこでサンプル A とサンプル B のコロニーサイ
ズを解析した . 結晶方位が 15°をコロニー単位と仮定して、15°を示す線を
Fig.5.7 に示す. 黒線で囲まれた範囲が一つのコロニー単位と考えられる. コロニー
の単位はサンプル B に比べてサンプル A のほうが小さい. しかし, 加工肌荒れの大
きさはサンプル A のほうがサンプルＢよりも大きく, コロニー単位から考えられる凹凸
の高さでは加工肌荒れを説明することができない. したがって加工肌荒れの単位は











 Fig.5.7 OIM after forming ((a): Sample A, (b): Sample B). 
(Reprinted with permission of The American Ceramic Society, 
www.ceramics.org All rights reserved) 
 
 




によって異なる要因としてせん断帯の出来方があるのでこれについて次に考える .  
まずせん断帯の方向と初期集合組織の関係を考える . せん断帯の方向はサンプ
ル A は 1 方向 , サンプル B は 2 方向である. 初期の集合組織を｛ND｝<DD>で考
えると , Fig.5.2 にあるようにサンプル A では｛111｝＜134＞ , サンプル B では
{111}<112>が強い集合組織である. 引張変形の場合では, 引張方向の安定方位
は＜110＞で ND//{111}方位の結晶粒は ND//{111}軸周りに結晶回転する. ここで
フランジ部の変形モードが引張変形と同じと仮定する . ND//{111}結晶粒の結晶回
転を Fig.5.8 に模式的に示す. 図中の三角形は ND//{111}粒を示す. Fig.5.8 の
上段は{111}<011>粒が 30°ずつ回転する様子を示す. 中断と下段にはサンプル
A と B の位置を示す. サンプル A と B は成形加工後の安定方位 ({111}<011>)同
士の間に位置するけれども, その位置は異なっている. すなわち, サンプル B の位
置は{111}<011>同士の中間で両者から 30 度の位置に存在するが, サンプル A は
右側の｛111｝＜011＞に 15°と近い位置にある. それゆえにサンプル A と B の結晶
回転は異なることが考えられる. すなわち Fig.5.8 においてサンプル A は安定位置
が時計回りに 15°, 反時計回りに 45°回転が必要なので, 大半の結晶粒は回転量
の少ない時計回りに回転するであろう. したがってサンプル A の結晶回転は一方向
である. 一方 , サンプル B では{111}<011>が時計回りでも反時計回りでも 30°の位
置となる. したがって時計回りと反時計回りの両方向に結晶回転が起きるであろう .  
上記仮説によると 2 種類のせん断帯が生じる. サンプル A では同じ方向に結晶
回転するので同じ方向のせん断帯ができるが , サンプル B では回転方向が 2 種類
存在するので 2 種類のせん断帯がほぼ同量で発生するのではないかと考えられる . 
ここでせん断帯の方向によって加工肌荒れの単位が決められると仮定したならば , 
せん断帯のでき方 (形態 )と肌荒れの関係は次のように考えられる . 同じ方向のせん














 Fig.5.8 Schematic figures of crystal rotation. 
(Reprinted with permission of The American Ceramic Society, 
www.ceramics.org All rights reserved) 
 
 

























・ 肌荒れは初期集合組織によって変化した .  
・ 肌荒れが激しいサンプルでは表面にせん断帯が一方向に認められ, 肌荒れ
が軽微な材料ではせん断帯は 2 方向であった.  
・ 成形時の結晶回転方向は初期集合組織に依存することが考えられた .  
これらの結果から, 初期集合組織は結晶回転方向に影響し , その結果異なる形
態のせん断帯が生成することが肌荒れの主因と考えられた .  
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第 6 章  強い{111}<112>集合組織をもった高純度フェライト系ステンレ
ス鋼の深絞り成形時の肌荒れ発生機構  
 





















が圧延方向に平行 (サンプル A)及び 45°方向 (サンプル B) の 2 水準で採取した．
円筒深絞り成形後の肌荒れはフランジ部で顕著となり，その高さは，サンプルAにお
いてはサンプル B の約 2 倍も大きかった．またフランジ部における変形は純粋せん











Fig.6.1 (a){001} pole figure of steel used and (b) configuration of the  
blanks for Samples A and B for deep drawing cup test with  






B では初期方位が 2 種類の最終安定方位のほぼ中間に位置するため，結晶回転




可能性がある . しかし , このリジングは(554)[-2-25]と(55-4)[225]の対称方位が隣
接することで生じるとされているが, 前章においてはそのような対称方位の隣接は認
められず, 他の発生機構を考える必要があった . そこで, 従来から知られている結
晶方位を考慮した肌荒れ発生機構と比較した . しかし , 同一素材を用いてサンプ
ルの採取方向を 2水準変えているため，唐ら 20)の「隣接粒の方位差起因」説ではそ
の発生機構を説明できなかった．また，変形中の結晶回転量が少ないと考えられる
サンプル A において肌荒れが顕著であり, 「変形時の結晶回転量起因」説 18,19)で
も説明が不可能であった. そこで著者らは，サンプル B のように複数の結晶回転経
路を持つ場合には，結晶粒界近傍におけるひずみの緩和機構が働き表面凹凸を
軽減した可能性があると推察した． 























Fig.6.2 Schematic illustration of crystal rotation after deep drawing  
















6.2. 検討方法  
 
6.2.1 結晶塑性モデルによる変形挙動の解析  
 
 計算の前提を以下に述べる．Fig. 6.3 に示すように隣接する 2 つの結晶粒を考え





接する 2 結晶粒の結晶方位の決め方について述べる．検討したケースは 2 通りある．
素材の集合組織は，板面方向に{111}，圧延方向に<112>の集積度が高い方位で
ある．この方位を初期方位として，結晶方位分布関数（ODF）の Bunge の表示（φ1，
Φ，φ2）を行うとケース 1（サンプル A を模擬）は（165°，54.7°，45°），ケース 2（サン
プル B を模擬）は（120°，54.7°，45°）となる．ただし，隣接する 2 粒の方位が全く同
じであると粒界が存在しなことになるため，隣接粒間で φ1 が 5°の方位差を持つよう
に設定した．すなわちケース 1においては粒 1の Bunge角が（167.5°，54.7°，45°），
粒 2 が（162.5°，54.7°，45°）で，その間に結晶粒界が存在するとした．ケース 2（サ
ンプル B）においては粒 1 が（122.5°，54.7°，45°），粒 2 が（117.5°，54.7°，45°）
で，その間に結晶粒界が存在するとした． 
計算は結晶塑性 FEM により実施した．その際 , 1 結晶内および粒界の状態変化
を良好に予測するため，立方体の三次元 8 節点ソリッド要素により結晶を板厚方向
に 5 分割し，1 結晶を約 5 万個の要素でモデル化した．結晶塑性モデルは Hoc ら
22）のものを採用した．本モデルは転位密度変化と加工硬化との関係を考慮したモ
デルであり IF 鋼への適用報告がなされている．材料定数は Hoc らが Ti 添加 IF 鋼







Fig.6.3 Schematic illustration showing pure shear test in the two 
 grains model for crystal plasticity calculation. Case 1 (a) and   
(b) consist of two grains with 5 degrees of misorientation.  
(a) Case 1: Grain 1 has φ1=162.5°, Φ=54.7°and φ2=45°in Euler 
space, and Grain 2 has φ1=167.5°,Φ=54.7°and φ2=45°,  
(b) Case 2: Grain 1 has φ1=117.5°,Φ=54.7°and φ2=45°, and 
Grain 2 has φ1=122.5°,Φ=54.7°and φ2=45° 
(a)
Grain 1 Grain 2
Grain boundary
(b)














供試材は化学組成が 16 mass%Cr-0.16 mass%Ti-0.003 mass%C-0.007 
mass%N の高純度フェライト系ステンレス鋼の冷延鋼板で板厚 0.8mm である．平
均結晶粒径は 15 μm であり，強い{111}<112>再結晶集合組織を有する．該鋼板
より，Fig. 6.1のサンプル A と同様に試験片を切り出した．すなわち，1辺が 200mm
の四角ブランクで辺の方向が圧延方向と並行になるように採取した．円筒深絞り試






め，研磨深さは約 5μm 以下とした．測定領域は 900μm×1000μm で，測定ピッチ
は 2μm とした．EBSD 測定データより第一近接点の平均方位差 KAM(Kernel 
Average Misorientation)を求めた． 
 
6.3. 検討結果及び考察  
 















(a) 結晶回転  
Fig.6.3 に示すような 2 つの結晶からなる試料に応力を付加し変形させた時の結
晶回転について結晶塑性 FEM により解析した．Fig.6.4(a), (b), (c)はケース 1 に
おける粒 1 の粒内（IG），粒 1 の粒界近傍（GB1），および粒 2 の粒界近傍（GB2）
における φ1，Φ，φ2 のひずみの増加に伴う変化を示した．なお粒内とは結晶粒の幅、
長さの中央部の板厚中央位置を示す . 粒界とは結晶粒界に最も近い要素の長手
方向中心の板厚中央位置を示す. 同様に，Fig.6.4(d), (e), (f)はケース２における
粒 1 の粒内（IG），粒 1 の粒界近傍（GB1），および粒 2 の粒界近傍（GB2）におけ
る φ1，Φ，φ2 のひずみの増加に伴う変化を示す．縦軸は初期方位からの回転量 (°)
を示す．真ひずみ 0.045 において，ケース 1 の粒内（Fig.6.4(a)）において φ1 は－
1.5°，Φ は＋2.8°，φ2 は＋0.5°の変化を示す．ケース 1 の GB1（Fig.6.4(b)）及び
GB2（Fig.6.4(c)）においても粒内（Fig.6.4.(a)）における方位変化と大きな差は認
められない．すなわち，ケース 1 においては粒 1 と粒 2 間で 5°の方位差があるにも
かかわらず，両粒の結晶粒界近傍における結晶回転に大きな差は無く，また粒内の
挙動と極めて近かった． 
次にケース 2 の結果について述べる．ケース 1 における挙動とは異なり，粒内，粒
界で異なる方位回転を示した．すなわちケース 2 の粒内（Fig.6.4(d)）において φ1
は変形初期にマイナスに回転するが，ひずみ 0.006 を境にプラス方向へ回転する．




の粒内  は変形途中で結晶回転方向が変わる挙動を示した．次にケース 2 の GB1
（Fig.6.4(e)）について説明する．変形初期より φ1 及び Φ はマイナス方向に，φ2 は
プラス方向に回転し，ひずみ 0.045 においてそれぞれ－0.7°，－1.6°，＋3.7°に達
する．ケース 2 の GB2(Fig.6.4(f))の変化は GB1 とは±方向が異なり，φ1，Φ，φ2 は
それぞれ＋3.9°，＋1.7°，－3.7°となる． 






Fig.6.4 Changes in the amount of crystal rotation with strain at the  
 area apart from the grain boundary (IG) , and in the vicinity of  
 the grain boundaries in Grain 1 (GB1) and in Grain 2 (GB2).  
(a)IG, (b)GB1 and (c)GB2 in Sample A, respectively; (d)IG, 



































































































































































































































向は図中に赤矢印で表示 した ．ケース 1 においては変形前の結晶方位
(Fig.6.5(a))が，変形後には Fig.6.5(b)に示すように回転する．変形後の結晶方位
は，結晶粒界を挟んだ両結晶粒で非常に近い．すなわち結晶回転の経路及び角
度が近いことを意味する．一方，ケース 2 においては，変形後には Fig.6.5(d)に示































Fig.6.5 Schematic illustration showing crystal rotation after pure  
shear test; (a) and (b) : before and after simple shear test in  
Case 1, respectively, (c) and (d) : before and after pure shear 










Fig.6.6 Changes in accumulated amounts of slips belonging to  
 different slip systems with strain;  
 (a) IG, (b)GB1 and (c ) GB2 in Case 1.  
































































































































































































































ケース 1 及び 2 おける総すべり量とひずみの関係を Fig.6.6 に示す．縦軸は総す
べり量，横軸はひずみを示す．まずケース 1（Fig.6.6(a)~(c)）について説明する．な
お図中の slip番号は Table.6.1に示した活動すべり系を示す．(a)粒内（IG）では，
slip 4（(-101)[1-11]）が優先的に活動し，次いで slip 15（(21-1)[1-11]）が活動す
る．(b)粒界近傍の GB1においても同様の傾向を示し，slip 4（(-101)[1-11]），次い
で slip 15（(21-1)[1-11]）が活動し，その他のすべり系は活動しない．(c)粒界近傍
の GB2 も同様である．その他のすべり系は活動しない． 
次にケース 2 の結果を Fig.6.6(d)~(f)に示す．粒内（IG，Fig.6.6(d)）ではケース
１と比較して多くのすべり系が活動する．変形初期は slip 2（(-110)[11-1]）が活動
するが，変形途中で slip 6（(0-11)[-111]）が活動してすべり量が slip 2 より多くなる．
またこれらのすべり系以外にも slip 14（(2-11)[11-1]）及び slip 18（(1-12)[-111]）
が活動する．粒 1の結晶粒界近傍 GB1（Fig.6.6(e)）においては変形初期からひず
み 0.045 まで単一の slip 2（(-110)[11-1]）が最もすべり量が多くなる．次いで slip 6
（(0-11)[-111]）が活動し，その他に 5 つのすべり系が活動するがそのすべり量は極
めて少ない．粒 2 の結晶粒界近傍（Fig.6.6(f)）では slip 6（(0-11)[-111]）によるす
べり量が最も多く単一すべりに近い．次いで slip 18（(1-12)[-111]）が活動し，その
他に 5 つのすべり系が活動するがそのすべり量は極めて少ない． 
以上のように，ケース 1 においては粒内及び粒界のいずれにおいても優先的に活
動するすべり系 (slip 4)が存在することが判明した．一方ケース 2 においては，粒内
で優先的に活動するすべり系はひずみとともに変化し，粒界近傍においては単一す
べりの状況に近く，隣接する両粒で優先的に活動するすべり系が異なること（GB1



















一方，ケース 2 の結果を Fig.6.7 (d)~(f)に示す．IG（Fig.6.7(d)）では，変形初
期は slip 2（ (-110)[11-1]）による転位密度増分が大きく，変形途中で slip 6
（((0-11)[-111]）の寄与が slip 2 より大きくなる．他に slip 14（(2-11)[11-1]）及び
slip 18 （ (1-12)[-111] ） に よ る も の が あ る ． GB1 （ Fig.6.7(e) ） で は ， slip 2
（(-110)[11-1]）による転位密度増分が大きく，次いで slip 6（(0-11)[-111]）となる．
その他に 5 つのすべり系による転位密度増加が認められるがその寄与は小さい．




ひずみが 0.045 における総転位密度を粒内，粒界近傍に分けて Table.6.2 に示
す．ケース１においては，粒内（IG）における転位密度が少なく，結晶粒界近傍にお










Fig.6.7 Changes in dislocation densities in all slip systems with  
 strain, (a)IG, (b)GB1 and (c) GB2 in Case 1, (d)IG, (e)GB1 and 



































































































































































































































































































Table 6.2 Dislocation density calculated by crystal plasticity model at  
 the area apart from the grain boundary and in the vicinity of 





(×107  mm-1)  
Sample A  Sample B  
IG (Intragranular)  0.9  2.9  
GB1 (at near grain boundaries)  1.7  1.7  




























その位置は KAM 値が 4°以上の赤い領域と良く対応している．以上のように凸部が
高い KAM 値を示すことが確認された． 
KAM 値は転位密度と必ずしも直接的に相関する値では無い．転位には，測定
点間の方位差を保つために幾何学的に必要な転位 ，いわゆる GN 転位
（Geometrically necessary dislocations）と，統計的に蓄積する転位，いわゆる












Fig.6.8 (a)Surface roughening morphology on the blank of Sample A  
after deep drawing cup test observed by SEM together with  
(b)distribution map of the KAM value evaluated by EBSD in  













法と同条件である．サンプル Aの IQマップと KAM値マップを Fig.6.9(a)(c)に示す．
同様に，サンプル B の IQ マップと KAM 値マップを Fig.6.9(b)(d)に示す．サンプ
ル A の IQ マップ(Fig.6.9(a))は全体的に黒くなっており，菊池線の鮮明度が低い
領域が多いことが分かる．一方，サンプル B(Fig.6.9(b))においては全体的に明るく
見える．また KAM 値マップにおいても差が認められる．サンプル A(Fig.6.9(c))では
KAM 値が高い領域（赤）が，特に結晶粒界近傍で数多く認められる．一方，サンプ
ル B(Fig.6.9(d))では KAM 値の高い領域がほとんど認められない．IQ マップ
(Fig.6.9(b))において結晶粒界のように認められる部分においても KAM 値が 2°未
満（青色か緑色）である部分が多い．サンプル Bはサンプル Aに比べて結晶粒界近
傍における転位密度が低い傾向にあると考えられる．Fig.6.9 の測定視野全体の平
均方位差分布を Fig.6.10 に示す．方位差が 20°以上の頻度が, サンプルＡにおい
















Fig.6.9 Image quality map and distribution map of KAM value 
evaluated by EBSD on the same area; (a) and (b) : IQ and KAM maps of 








Fig.6.10 Frequency of grain boundaries as a function of misorientation  
 between neighboring grains after deep drawing cup test,  




荒れは山脈状に周期的に認められており , その周期は約 50μm であった . 
Fig.6.9(c)において転位密度が高いと考えられる部分 , すなわちKAM値が 4°以上
の領域 (赤 )は数十 μmピッチで存在しており, この部分が肌荒れ部の凹凸に相当す
ると考えられる. ここで , 本論文で対象とする表面凹凸現象がステンレス鋼で生じる
他の凹凸現象である可能性について議論する. 結晶方位に起因する表面凹凸とし
てはリジングが有名である. リジングは圧延方向に展伸した類似結晶方位集団の塑
性異方性によるものである. 今回生じた肌荒れは, 方向性を持っておらず, リジング
とは異なると考えられる. ただし, {554}<225>方位が強いフェライト系ステンレス鋼で
認められる肌荒れ状リジング 13-15)に形態及び発生条件（45°変形時に凹凸が顕著）
が類似しており, これと同種の表面凹凸である可能性が高い . しかしながら, 次のよ
うな理由からその発生機構は異なると考えている．すなわち肌荒れ状リジングは
(554)[-2-25]と(55-4)[225]の対称方位粒の隣接によるものと考えられてきた . しか
し, 今回の素材にはそのような対称方位粒の存在は認められておらず , 隣接粒の
結晶回転の差異による粒界近傍へのひずみ集中と言う新たなモデルを提案した . 
今回提案したモデルによれば, 対称方位粒で無くともわずかな方位差（結晶塑性モ
デルでは φ1が 5°で計算）によって結晶回転方向の差異が生じ, 表面の凹凸を発生
させることになり , 本提案モデルは実態と一致する . また , ひずみが高い箇所
（Fig.6.8(b)の赤い部分）が圧延方向に展伸しているが , これは上述のような凹凸を
生じやすい{111}<112>が圧延方向に並んでいるためと推察される . また前章では
肌荒れ高さは Rz（十点平均粗さ）で評価すると 3~6μm であった. 今回の結晶塑性
モデルによる検討では, 結晶回転及び転位密度変化に関して実験結果と整合する
良い結果が得られたが , 肌荒れ高さの定量値について求めることは困難であった . 
肌荒れは , 再表層の結晶粒のみならず内部における各結晶粒（結晶粒界）に生じ
る凹凸の合算として表面に現れると考えられ , 板厚方向の結晶粒方位を組み込ん

















結晶塑性解析は，ブランクの 1 辺が圧延方向に平行なサンプル A（ケース１）と，
45°方向に採取したサンプル B（ケース２）の変形挙動を想定した２つの結晶粒から
なる変形挙動を解析し，下記の知見を得た． 









ンプル B（肌荒れ小）の EBSD 観察より下記の知見を得た． 
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第 7 章  結言  
 
7.1 本研究で得られた知見  
 
 本研究は,  今後使用量が増え続けることが期待されるフェライト系ステンレス鋼に
生じる表面欠陥である「リジング」 , 「肌荒れ」を金属組織制御によって解決すること
を目的として行われた . 特に化学成分を大きく変えることなくプロセスメタラジーを駆
使する事で新たな金属組織制御技術を提案した .  
以下に研究成果の概要を示す.  
第 2 章では, リジング性に影響を及ぼす凝固組織を微細等軸晶化するための検
討を実施した. 溶鋼内にまず Ti 酸化物を生成させ, その後 Mg を添加することで
Mg 酸化物に還元し, 溶鋼中に濃化した Ti を用いて Mg 酸化物上に TiN を晶出
させ，TiN がフェライト相の不均一核となって凝固するという新しい脱酸技術を提案
した．このような 2 段階の不均一核生成過程を用いることで凝固組織を微細等軸晶
化できることを示した. また Mg 酸化物と TiN の間に良好な整合性があることを電子
顕微鏡観察によって明らかにした.  
 第 3 章では, 再結晶を熱間圧延工程において促進する技術の検討を行った . す
なわち Ti添加高純フェライト系ステンレス鋼の熱間圧延後の巻取り工程で再結晶を
促進するために, プロセス条件並びに成分を制御して 2 種類の析出物（Ti4C2S2, 
FeTiP）が再結晶の進行を抑制しないような条件を提案した . Ti4C2S2 は熱間圧延
前の加熱温度を低温にすることであらかじめ粗大に析出させて再結晶への影響を
極めて小さくした. 一方 , FeTiPについては, 巻取り温度の高温化もしくは Pの低減
により FeTiP の析出温度を避けるような巻取り処理をすることが有効であることを示
した.  









傍の再結晶は特異な挙動を示し , 遅延することを明らかにした . また再結晶後のコ
ロニーサイズは細分化されることを明らかにした.  




第 6 章においては第 5 章で生じた肌荒れ発生のモデルの検証を目的とし , 結晶
塑性解析による計算及び EBSD による実験に取り組んだ. その結果 , 隣接する結
晶粒が類似の変形挙動（活動すべり系が近いこと）を取る場合には結晶粒界近傍
の転位密度が高まり , 肌荒れ（凸部）の発生原因となりうることを示し , 提案した肌
荒れ発生モデルが妥当であることを明らかにした .  
 




あり, 本知見を適用したフェライト系ステンレス鋼の開発がなされている 1-3). 不均一
核生成を用いた凝固組織の等軸晶化は従来から知られていたが, 今回提案した技
術は, 溶鋼中の Ti 酸化物をまず Mg 系酸化物に還元し, その結果溶鋼中に濃化
した Ti を活用して Mg 系酸化物の周囲に整合性の良い TiN を晶出させ, それにフ




熱間圧延中の析出は, 鋼種によってその析出温度 , 析出量が異なり, 制御法が
154 
 
複雑である. しかし, 制御することが出来れば, 熱間圧延時の再結晶促進だけでな
く, 最終製品の特性向上も望める. またフェライト系ステンレス鋼は, 一般的に熱間
圧延後に再結晶焼鈍を実施するが , その工程を省略できる可能性がある . もしくは，
現在 2 回冷延法で製造している鋼種の冷延回数を減らせる可能性もある .  
第 2 相（マルテンサイト）を含有するフェライト鋼の冷間圧延とそれに続く焼鈍 , 時
の金属組織形成は, 第 2 相の硬度によって変化することが明確となった. SUS430
では再結晶と同時に硬質相が熱処理時により分解してフェライト相＋炭化物に変化











て新たな知見を得た . 本知見を活用して , フェライト系ステンレス鋼の適用拡大並
びにステンレス鋼を活用した産業の発展に期待したい .  
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